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La production, la gestion et le traitement de l’énergie propre deviennent des enjeux 
industriels majeurs dans un monde où la recherche et l’optimisation de solutions toujours plus 
innovantes et remplissant un nombre de fonctions techniques élémentaires toujours plus grand 
font de « l’intégration » le quotidien des ingénieurs de recherche et de développement. 
 
Plus particulièrement, le domaine du transport ferroviaire qui nécessite une importante 
énergie pour fonctionner doit optimiser sans cesse les moyens de traitement et de conversion 
de cette énergie, c'est-à-dire les fonctions technologiques remplies par chacun des modules de 
puissance. 
 
Aujourd’hui, les modules de puissance envisagés dans les chaînes de traction 
ferroviaire font appel à de nouvelles générations de semi-conducteurs tels que le carbure de 
silicium monocristallin ou bien encore le diamant. L’introduction de ces nouveaux 
interrupteurs de puissance, pouvant fonctionner bien au-delà de la température de 
fonctionnement du silicium dopé actuel, impose de repenser la définition de chaque élément 
de l’assemblage de puissance et en particulier les éléments de refroidissement. Qui plus est, 
ces derniers représentent un verrou technologique compte tenu d’une intégration de puissance 
de plus en plus importante et d’une miniaturisation croissante favorisant l’allègement. Le 
convertisseur de puissance qui regroupe à la fois les interrupteurs, mais aussi la commande et 
le refroidisseur est de plus en plus compact alors que le passage d’un courant est maximisé. 
Or cette augmentation de courant se traduit par un accroissement de la chaleur dissipée qui 
devient alors un facteur limitant. 
 
Les céramiques, en raison de leur excellente conductibilité thermique, ont une 
vocation naturelle à satisfaire les besoins du packaging. L’alumine, puis le nitrure 
d’aluminium ont été successivement utilisés à mesure de l’augmentation de l’énergie à 
dissiper. Il convient aujourd’hui d’aller au-delà et notamment d’assurer la durabilité de la 
fonction refroidissement par la stabilité des propriétés des matériaux candidats à température 
élevée. 
 
La conception d’un convertisseur nécessite donc une approche pluridisciplinaire qui 
est à l’origine de la création, à l’initiative d’Alstom Transport, du laboratoire commun 
PEARL « Power Electronics Associated Research Laboratory » dans lequel s’inscrit ce travail 
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de recherche. Il s’intègre dans une tâche désignée « Matériaux et Packaging Haute 
Température ». 
 
Parmi les céramiques, le carbure de silicium (SiC) peut répondre à plusieurs des 
attentes définies dans cette tâche. C’est pourquoi la société Boostec est l’un des partenaires 
fondateurs du laboratoire PEARL. En effet, elle maîtrise parfaitement la production du SiC 
polycristallin depuis de nombreuses années en fabricant de très grands objets en SiC : des 
miroirs de télescopes pour le spatial. La pénétration du marché de l’industrie électronique fait 
partie de ses objectifs de diversification. C’est pourquoi, ce travail a pour but d’une part, de 
valoriser par revêtement le SiC polycristallin dense de Boostec et d’autre part, de mettre en 
œuvre de nouvelles voies d’élaboration de céramiques massiques pour atteindre les objectifs. 
 
La problématique du packaging haute température – haute tension en intégration de 
puissance est présentée dans le premier chapitre de ce mémoire. 
Pour satisfaire aux objectifs de matériaux fortement résistifs du point de vue électrique 
et fortement dissipatifs du point de vue thermique, tout en manifestant des propriétés 
mécaniques suffisantes, deux voies ont été explorées. 
La première, développée au deuxième chapitre, vise à optimiser le carbure de silicium 
dense beaucoup trop conducteur par un revêtement adhérent résistif à base de nitrure 
d’aluminium élaboré par déposition chimique en phase vapeur assistée plasma (PECVD). 
La deuxième, présentée dans le troisième chapitre, est destinée à s’abstraire des effets 
néfastes des ajouts de frittage sur les propriétés électriques attendues lors de l’élaboration des 
céramiques massiques en utilisant le procédé de frittage flash (ou SPS Spark Plasma 
Sintering) qui ne nécessite pas ces ajouts. 
 
Dans les deux cas, revêtements et matériaux céramiques massiques, la démarche suivie 
cherche à atteindre un optimum de paramétrage des procédés étayé par des relations 
microstructure/propriétés. 
Dans ce contexte, le dernier chapitre est consacré à une discussion destinée à 
confronter les résultats majeurs obtenus aux objectifs à atteindre pour l’application visée et 
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I. Problématique du refroidissement des convertisseurs de 
puissance haute température – haute tension 
 
Après une présentation de la chaîne de traction ferroviaire et plus précisément du 
convertisseur de puissance, l’enjeu industriel est décrit au travers du cahier des charges fixé 
par la société Alstom Transport. Les différentes solutions « matériaux » sont ensuite évoquées 
ainsi que les procédés qui leur sont associés. 
A. La chaîne de traction ferroviaire 
 
Le fonctionnement de la chaîne de traction nécessite une grande connaissance de 
l’électrotechnique de puissance. La gestion de la puissance est un atout majeur pour le bon 
fonctionnement des machines électriques. Depuis 1879, l’évolution de la chaîne de traction 
n’a cessé de suivre les évolutions technologiques de chaque domaine industriel connexe à la 
gestion de l’énergie tout en essayant d’optimiser le respect de l’environnement. Cette 
évolution a commencé avec les moteurs diesels pour arriver aujourd’hui à l’utilisation des 
composants de l’électronique de puissance : les semi-conducteurs. 
 
FIG. 1 : Schéma de fonctionnement d’une chaîne de traction. 
 
Le fonctionnement de la chaîne de traction comprend quatre étapes majeures (FIG. 1) : 
- production ou captage de l’énergie et protections, 
- transformation ou adaptation de l’énergie, 
- conversion et traitement de l’énergie, 
- génération de couple. 
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Le captage est réalisé par le pantographe qui vient s’alimenter auprès de la caténaire. Cette 
source d’énergie importante nécessite une conversion ou transformation pour être adaptée aux 
moteurs à induction (synchrone ou asynchrone). Ces moteurs transforment alors l’énergie 
électrique en énergie mécanique pour faire évoluer la voiture. A noter également que des 
transformations sont opérées pour pouvoir alimenter les auxiliaires des locomotives. 
1. Le convertisseur de puissance  
  
La caténaire délivre un signal de 25 kV-50 Hz sur le territoire français [1]. Le transformateur 
abaisse la tension de la caténaire à une tension compatible avec les moteurs utilisés. Cette 
tension peut ensuite être traitée par 3 grands types de convertisseurs suivant le signal 
électrique souhaité en sortie du convertisseur (FIG. 2): 
- le redresseur 4 quadrants, 
- l’onduleur, 
- le hacheur. 
 
FIG. 2 : Convertion électrique induite par les 3 grands types de convertisseurs [1]. 
Un exemple de ligne de transformation d’une locomotive est présenté à la FIG. 3. 
 
FIG. 3 : Transformation du signal électrique de la caténaire pour alimenter un moteur asynchrone [1]. 
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Le handicap majeur de ce type de conversion électrique est le transformateur en raison de son 
poids d’une part et de l’important système de refroidissement d’autre part. Ce constat a abouti 
à développer le concept d’intégration de puissance qui peut être résumé ainsi : « plus de 
puissance pour un minimum d’encombrement ». C’est pour cette raison, que l’utilisation des 
différents semi-conducteurs a connu une grande évolution : les thyristors lents et rapides au 
départ, puis le GTO (Gate Turn Off Thyristor) pour enfin arriver aux transistors avec l’IGBT 
(Insulated Gate Bipolar Transistor) qui est l’interrupteur de base des convertisseurs actuels 
permettant de travailler avec des tensions beaucoup plus élevées (FIG. 4 et FIG. 5). L’IGBT 
est aujourd’hui le composant phare des redresseurs et onduleurs. 
 
 
FIG. 4 : Evolution temporelle de l’électrotechnique ferroviaire [1]. 
 
FIG. 5 : Evolution des modules et des semi-conducteurs utilisés dans le ferroviaire [1]. 
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2. Architecture du convertisseur de puissance : exemple de l’onduleur 
 
L’onduleur est constitué de 6 IGBT, c'est-à-dire de 6 interrupteurs. Les lettres R, S et T 
désignent les 3 phases du stator ou également appelé bras de l’onduleur. L’ensemble du 
système est piloté par des cartes électroniques (FIG. 6). 
 
 
FIG. 6 : Schéma de principe de l'onduleur [2]. 
 
L’intégration d’un tel onduleur est représentée sur la FIG. 7. 
 
 
FIG. 7 : Etapes de fabrication des modules de puissance. 
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3. Le système de refroidissement : les semelles actuelles 
 
La conversion va s’accompagner d’un échauffement au niveau des composants. Cette énergie 
thermique doit être extraite du système de conversion pour son bon fonctionnement. 
Collecteur en PEISubstrat en AlN
Liquide caloporteur à 70°C  
FIG. 8 : Système de refroidissement composé d'un fluide caloporteur. 
 
Les systèmes de refroidissement ont connu une évolution importante en passant d’un 
refroidissement à air à un refroidissement effectué à l’aide d’un fluide caloporteur sur la face 
opposée à  celle des puces (FIG. 8). 
Les matériaux utilisés comme substrat doivent avoir une excellente conductibilité thermique 
afin de dissiper les calories pouvant altérer le bon fonctionnement du convertisseur. Les 
semelles actuelles sont donc réalisées soit en alumine (Al2O3) soit en nitrure d’aluminium 
(AlN) et les épaisseurs rencontrées peuvent être faibles : 0,635 mm d’Al2O3 pour 1,2 kV,       
1 mm d’AlN pour 3,3 kV. 
B. Les futurs convertisseurs : problématique haute température 
 
Les puces actuellement à base de silicium devraient être remplacées à terme par des puces à 
base de carbure de silicium pouvant fonctionner à plus haute température et permettant 
d’accroître l’intégration de puissance. Ainsi, les refroidisseurs devront dissiper toujours plus 
de calories. Les matériaux envisagés pour réaliser cette fonction doivent avoir une excellente 
conductibilité thermique et de très bonnes propriétés d’isolation électrique. 
 
La semelle de l’IGBT qui est l’objet de notre étude doit être avant tout isolante. Sa résistivité 
électrique doit être supérieure à 1010 Ω.cm. De plus, à cause des contraintes d’intégration, 
l’épaisseur de l’isolant doit être la plus faible possible. Sa tenue diélectrique doit se situer 
entre 8 kV et 25 kV. La température de fonctionnement actuelle de l’IGBT se situe juste au 
dessous de 150°C [3]. L’IGBT devra pouvoir fonctionner entre 200 et 400°C dans le futur. Le 
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matériau choisi pour la semelle devra donc avoir un coefficient de dilatation compatible avec 
celui des autres matériaux. 
1. Les céramiques pour le packaging haute température 
 
L’AlN fritté actuel qui présente une très bonne conductibilité thermique ne peut plus 
correspondre à l’application visée car ses propriétés électriques en température sont fortement 
dégradées. Suivant le procédé d’élaboration, le nitrure d’aluminium peut avoir différents 
comportements électriques ; la présence d’impuretés étant responsable de la chute des 
propriétés électriques en température. Cet aspect sera développé en détail dans le deuxième 
chapitre. En effet, un certain nombre d’études a permis de mettre en évidence l’effet des 
impuretés sur la conductibilité électrique du nitrure d’aluminium fritté, notamment les 
impuretés métalliques, le carbone et l’oxygène. L’influence du carbone dans les phénomènes 
de conductibilité électrique a été étudiée par R.W. Francis et W.L. Worrell [4]. L’obtention 
d’une bonne résistivité électrique, pour un semi-conducteur, est directement liée à la largueur 
de la bande d’énergies interdites ; il faut qu’elle soit la plus grande possible [5]. Différents 
auteurs ont donné des valeurs de gap pour le nitrure d’aluminium : 5,74 eV pour J. Pastrnak et 
al. [6], 6,2 eV pour H. Harris et al. [7] et 6 eV pour J. Bauer et al. [8]. 
 
Le carbure de silicium polycristallin élaboré par frittage naturel par la société Boostec répond 
parfaitement aux critères thermomécaniques nécessaires à la réalisation du refroidisseur du 
convertisseur de puissance. Les propriétés thermomécaniques de ce matériau sont présentées 
dans le Tab. 1. 
 
Coefficient de dilatation linéaire (20-500°C) 4.10-6 °C-1 
Température limite d’utilisation sous air 1450°C 
Module d’Young à 20°C 420 GPa 
Module de cisaillement à 20°C 180 GPa 
Coefficient de Poisson à 20°C 0,16 
Nanodureté [9] 33 GPa 
Résistance à la flexion [10] 450-520 MPa 
Ténacité KIC à 20°C (par microdureté) 3,5 MPa.m1/2 
Résistance en compression à 20°C 3000 MPa 
Tab. 1 : Propriétés thermomécaniques du carbure de silicium fritté par Boostec. 
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De plus, le SiC polycristallin conserve ces propriétés mécaniques dans la plage de 
température visée [200-400°C] comme le montre J.L. Chermant [11] (FIG. 9 et FIG. 10). 
 
 




FIG. 10 : Influence de la température sur la contrainte à la rupture en flexion de différentes céramiques. 
 
Par ailleurs, le SiC polycristallin possède une conductibilité thermique très importante même 
si elle diminue avec la température (FIG. 11). Il se classe ainsi parmi les matériaux à forte 
conductibilité thermique comme le nitrure d’aluminium, l’oxyde de béryllium, le carbone 
sous forme de graphite ou de diamant et les métaux. 
SSC “Sintering Silicon Carbide” : Frittage naturel de SiC   
SSN “Sintered Silicon Nitride” : Frittage naturel de Si3N4  
HPSC “Hot Pressed Silicon Carbide”: Frittage sous charge de SiC 
HPSN “Hot Pressed Silicon Nitride”: Frittage sous charge de Si3N4 
RBSC “Reaction Bonding Silicon Carbide” : Frittage réactif de SiC 
RBSN “Reaction Bonding Silicon Nitride” : Frittage réactif de Si3N4
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FIG. 11 : Conductibilité thermique des matériaux en fonction de la température [11]. 
 
Cette conductibilité thermique importante résulte des nombreuses évolutions intervenues au 
cours de ces dernières années, notamment en terme d’ajouts de frittage (FIG. 12). 
 
 
FIG. 12 : Evolution temporelle des processus liés à l'évolution de la conductivité thermique de différentes 
céramiques [12]. 
 
2. Les céramiques résistives pour le packaging 
 
Toutefois, la problématique énergétique n’est pas le seul verrou technologique auquel doit 
répondre un matériau pour être utilisé en tant que substrat pour l’électronique de puissance. 
Comme nous l’avons vu, les propriétés électriques sont certainement parmi les paramètres les 
plus importants pour choisir la nature de substrat. Or, le SiC polycristallin élaboré par la 
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technique de frittage conventionnel, possède des propriétés électriques très inférieures à celles 
requises par l’application visée. La résistivité du SiC Boostec que nous avons mesurée est de 
106 Ω.cm. Cette faible résistivité est due notamment à certains ajouts de frittage nécessaires 
pour une densification maximale de la céramique. Le Tab. 2 montre l’influence de certains 
ajouts de frittage sur la résistivité du SiC. 
 
SiC Résistivité Ω.cm à 25°C 
Ajout de 1 % en masse de B 2 ×104 
Ajout de 1 % en masse de Al 0,8 
Ajout de 1,6 % en masse de BeO >1013 
Ajout de 3,2 % en masse de BeO 4 × 1013 
Ajout de 2 % en masse de BN 1011 
Tab. 2 : Influence du type d'ajouts de frittage sur la résistivité à 25°C du carbure de silicium [13]. 
 
Elle est très importante en présence d’oxyde de béryllium ou de nitrure de bore et plus faible 
en présence de bore ou d’aluminium. 
 
Constituants Quantité 
SiC > 98,5% en poids 
B < 1% en poids 
C libre < 0,2% en poids 
Si < 500 ppm 
SiO2 < 500 ppm 
Fe < 500 ppm 
Al < 250 ppm 
Ca, K, Mg, Na < 100 ppm 
Tab. 3 : Composition du carbure de silicium fritté par la Société Boostec. 
 
Outre l’ajout de frittage majeur qui est le bore, le SiC Boostec dont la composition 
chimique est donnée dans le Tab. 3, présente des impuretés métalliques de fer et d’aluminium 
et du carbone libre. L’ordre de grandeur de la valeur de résistivité électrique que nous avons 
mesurée s’inscrit dans les données présentées dans le Tab. 2. 
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3. Les deux voies retenues pour une conductibilité thermique et une résistivité électrique 
élevées 
 
Il est donc nécessaire d’augmenter la résistivité du SiC Boostec sans diminuer ses 
autres propriétés. Ainsi dans une première approche, il a été décidé la mise au point d’un 
revêtement multifonctionnel permettant de répondre aux différentes contraintes des futurs 
convertisseurs de puissance. 
 
En fonction du cahier des charges, les matériaux métalliques peuvent d’ores et déjà 
être éliminés à cause de leur très faible résistivité qui est inférieure à 10-5 Ω.cm [14], et les 
matériaux polymères compte tenu des températures de fonctionnement souhaitées. Notre 
choix s’est donc orienté vers des matériaux céramiques. 
Les données pour les céramiques sélectionnées en termes de rigidité diélectrique, de 
résistivité, de coefficient de dilatation et de conductibilité thermique, tirées de la 
bibliographie, sont présentées dans le Tab. 4 [15, 16, 17, 18]. Des données sur le carbure de 
silicium élaboré par Boostec sont aussi présentées dans ce tableau à titre de comparaison. 
 
Le diamant semble être le meilleur candidat pour former un revêtement sur le carbure 
de silicium de Boostec si l’on se réfère aux trois critères principaux que sont la rigidité 
diélectrique, la résistivité et la conductibilité thermique. Toutefois, cette solution n’a pas été 
retenue compte tenu du coefficient de dilatation très faible du diamant par rapport à celui du 
carbure de silicium. De plus, la technologie n’a pas été jugée mature pour cette application. 
La cordiérite, le nitrure de bore, le nitrure de silicium, la silice, l’oxyde de magnésium 
ainsi que la mullite ont, quant à eux, été très vite éliminés du fait de leur faible conductibilité 
thermique et en raison de leurs différences de coefficient de dilatation thermique par rapport 
au SiC polycristallin. Deux matériaux se détachent alors des autres pour leurs propriétés 
électriques et thermiques très intéressantes pour l’application visée, à savoir le nitrure 
d’aluminium et l’oxyde de béryllium. Cependant, l’élaboration de ce dernier matériau 
hautement toxique est sous strict contrôle depuis 30 ans. L’industrialisation possible d’un tel 
dépôt a par conséquent été jugée trop contraignante. Notre choix s’est donc porté finalement 
sur le nitrure d’aluminium. Cela constitue la voie de valorisation du SiC polycristallin en tant 
que composant passif pour le packaging haute température – haute tension. 
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Diamant 1000 1016 0,8 2000-2500 




1016  à 25°C 
3x109  à 300°C 
1,5 25 à 800°C 2-3 
Nitrure de Bore (BN) 61- 388 
1,7x1013 à 25°C 
2,3x1010 à 480°C 
10-12 (para c) 
0,6-0,8(para a) 
28 (para c) à 300°C 
15 (para a) à 300°C 




25 à 500°C 
30 à 25°C 




14 2x1011-1013 4,2 200 
Oxyde de Béryllium 
(BeO) 
6,6 
>1017 à 25°C 
>1015 à 300°C 
2,4-12 230 
Silice (SiO2) 25-40 1018 0,5-20 2 
Oxyde de magnésium 
(MgO) 
 1.3x1015  à 27°C 12-15 
37,7 à 25°°C 





>1014  à 25°C 
1012  à 300°C 
5 25 à 800°C 5 
SiC Boostec 0,7 106 4  20 à 500°C 180 à 25°C 
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Outre un revêtement multifonctionnel sur carbure de silicium fritté, une autre voie  
d’élaboration de céramiques massiques ne nécessitant pas d’ajouts de frittage a été explorée. 
Ce nouveau procédé d’élaboration cherche à pallier l’effet néfaste des ajouts de frittage à 
l’obtention et à la durabilité en température des caractéristiques diélectriques visées. Le 
frittage flash (ou SPS : Spark Plasma Sintering), procédé récemment mis au point au Japon, 
tant pour élaborer des pièces céramiques que métalliques (par métallurgie des poudres) est 
déjà industrialisé au Japon et encore plus récemment exploré en phase R & D en Europe. 
C’est pourquoi, il nous a paru prometteur pour répondre à cet objectif. En référence au cahier 
des charges et en respectant l’esprit de notre recherche, orientée matériaux céramiques : SiC 
et AlN pour le packaging haute température – haute tension en intégration de puissance, nous 
avons étudié comparativement les relations structures – propriétés de ces matériaux élaborés 
par frittage conventionnel et par frittage flash. 
 
Deux voies ont donc été explorées au cours de notre travail, l’élaboration et la 
caractérisation : 
- d’un revêtement d’AlN isolant électrique et conducteur thermique sur le carbure de 
silicium polycristallin de Boostec Industries, 
- de céramiques massives, nitrure d’aluminium et carbure de silicium, élaborées par 
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II. REVETEMENTS DE NITRURE D’ALUMINIUM PAR DEPOSITION 
CHIMIQUE EN PHASE VAPEUR ASSISTEE PLASMA (PECVD) 
 
Ce chapitre est consacré à l’obtention par PECVD de revêtements d’AlN capables de 
répondre aux attentes définies précédemment. Dans une première partie, une synthèse 
bibliographique rassemble les principales informations sur le nitrure d’aluminium et sur les 
procédés CVD qui nous ont guidés dans notre démarche. La deuxième partie développe le 
génie des procédés utilisés. Dans une dernière partie sont présentés et discutés les résultats des 
caractérisations opérées. 
 
A. Synthèse bibliographique 
 
1. Le nitrure d’aluminium 
  
Même si la première synthèse d’AlN, obtenu par nitruration directe d’aluminium 
liquide dans de l’azote gazeux, remonte à 1862, celui-ci a été réellement étudié et développé à 
partir de 1970. Pour ses excellentes propriétés électriques et thermiques, et en raison de sa non 
toxicité, il s’impose naturellement dans des applications de types substrats en électronique de 
puissance. En effet, utilisée actuellement, l’alumine ne permet plus de dissiper suffisamment 
la chaleur émise par les composants de l’électronique de puissance. Toutefois, les poudres de 
nitrure d’aluminium dans sa forme commerciale sont difficiles à synthétiser et ont un coût non 
négligeable, ce qui a ralenti très fortement son expansion. Ainsi, certaines entreprises comme 
ATOCHEM ont arrêté sa production ; le principal fournisseur de ces poudres reste 
TOKUYAMA, entreprise située au Japon. 
Le nitrure d’aluminium est normalement transparent et incolore. Il peut prendre des 
colorations grisâtres à cause des impuretés présentes dans le matériau. 
  
a) Structure du nitrure d’aluminium 
 
Dans le diagramme de phase binaire aluminium-azote (FIG. 13), le nitrure d’aluminium est le 
seul composé défini existant et son point de fusion est supérieur à 2200°C sous pression 
d’azote [19, 20]. Il s’agit d’un composé stable et non toxique. 





FIG. 13 : Diagramme de phase du nitrure d'aluminium sous une pression d'une atmosphère [20]. 
 
Le nitrure d’aluminium cristallise dans le système hexagonal avec une structure de type 
würtzite, groupe d’espace P63cm, de paramètres de maille a = 0,3112 nm, c = 0,4982 nm [21]. 
Des études [22] montrent qu’en présence d’oxygène les valeurs de a et c ont tendance à 
diminuer. 





FIG. 14 : Schématisation tridimensionnelle des liaisons Al-N dans l'AlN. 
 
Dans la direction c, la longueur de la liaison ionique a pour valeur 0,192 nm. Cet axe c 
confère au nitrure d’aluminium des propriétés piézo-électriques pour des applications dans la 
micro-électronique et la micro-mécanique. En effet, l’AlN présente une vitesse de propagation 
de l’onde acoustique extrêmement importante accompagnée d’une atténuation très faible. Les 
trois autres liaisons sont de nature covalente et de longueur plus faible (0,188 nm) [23]. Ces 
différences de longueur ont pour conséquence de modifier les angles des liaisons entre elles 
(FIG. 14). L’AlN présente également des polytypes de type cubique ou rhomboédrique. 
 
b) Propriétés du nitrure d’aluminium 
 
(1) Propriétés thermo-mécaniques 
 
Les propriétés thermomécaniques du nitrure d’aluminium massif élaboré par Boostec 
Industries sont présentées dans le Tab. 5. 
 
Coefficient de dilatation linéaire (20-400°C) 4,2 - 6,2.10-6 °C-1 
Résistance à la rupture en flexion 320 MPa 
 
Température limite d’utilisation 
1000°C sous air 
1800°C (en atmosphère non oxydante) 
Module d’Young à 20°C 275-330 GPa 
Dureté 14 GPa 














A titre comparatif, les propriétés du nitrure d’aluminium le plus souvent indiquées dans la 
littérature sont présentées dans le Tab. 6. 
 
Coefficient de dilatation linéaire (25-1000°C) 5,6.10-6 °C-1 
Dureté 12 GPa 
Module d’Young à 20°C 310 GPa (295 GPa à 1000°C) 
Module de cisaillement à 20°C 127 – 130 GPa 
Coefficient de Poisson à 20°C 0,23 – 0,24 
Ténacité KIC à 20°C (par microdureté) 3 - 4 MPa.m1/2  
Résistance à la flexion à 20°C 400 MPa 
Résistance en compression à 20°C en GPa 1,5 – 4 GPa 
Tab. 6 : Propriétés thermo-mécaniques du nitrure d'aluminium fritté [24, 25, 26]. 
 
(2) Propriétés électriques 
 
Suivant le procédé d’élaboration, le nitrure d’aluminium peut avoir différents comportements 
électriques. En effet, un certain nombre d’études a permis de mettre en évidence l’effet des 
impuretés sur la conductibilité électrique du nitrure d’aluminium fritté, notamment le fer, le 
carbone et l’oxygène [27]. 
L’influence du carbone dans les phénomènes de conductibilité électrique a été étudiée par 
R.W. Francis et W.L. Worrell [28]. Après avoir été pressés à chaud, des échantillons de 
nitrure d’aluminium ont été traités thermiquement dans de l’azote de grande pureté afin 
d’augmenter le pourcentage en masse d’AlN (passage de 99,1% (AlN-HP) à 99,8% (AlN-TT) 
d’AlN). Les différentes analyses chimiques montrent que les échantillons d’AlN-HP, dits à 
fort taux de carbone, contiennent 350 ppm de carbone, 100 ppm de fer, 100 ppm de nickel, 
300 ppm de silicium. Le taux d’oxygène pour l’AlN pressé à chaud est de 0,81%, mais son 
effet n’a pas été étudié par les auteurs. Les tests de mesure de conductibilité électrique ont été 
menés sous atmosphère d’azote à différentes pressions. Une première conclusion est que la 
conductivité électrique de l’AlN est indépendante de la pression d’azote dans la chambre de 
mesure. La conductivité électrique d’AlN-HP a été mesurée de 100 à 1000°C. Les mesures 
réalisées en dessous de 650°C sont clairement influencées par les impuretés et/ou la 
conduction aux joints de grains. Pour des températures comprises entre 100 et 300°C, une 




énergie d’activation égale à 0,17 eV est déterminée, ce qui correspond à la valeur d’énergie 
d’activation observée pour les impuretés de fer dans GaAs [29]. Les mesures au dessus de 
650°C ont été faites à une fréquence de 1592 Hz (fréquence limite en dessus de laquelle la 
conductibilité électrique est constante), l’énergie d’activation devient alors égale à 1,82 eV. 
Entre 300°C et 650°C, le mode de conduction est représenté par un régime transitoire entre les 
deux modes de conduction. Selon les deux auteurs, l’augmentation de conductibilité 
électrique au-delà de 650°C serait due essentiellement aux impuretés de carbone. Les mesures 
réalisées sur des échantillons à haut et à bas taux de carbone confirment cette hypothèse ; la 
conductibilité électrique est 5 fois supérieure pour les échantillons à fort taux de carbone (350 
ppm). Comme les bandes d’absorption de l’oxygène dans l’AlN se situent à 4,53 et 4,80 eV 
[30], soit largement au dessus de l’énergie d’ionisation des impuretés de 3,64 eV, c’est 
réellement le carbone qui est responsable de la conduction électrique à haute température 
(>300°C). Pour résumer, les impuretés métalliques (fer) sont les premières à faire augmenter 
la conductibilité électrique, viennent ensuite les impuretés de carbone, puis les impuretés 
d’oxygène. Pour finir, R. W. Francis et al. soulignent que le type de conduction ionique est 
négligeable dans le matériau par rapport à la conduction électronique. 
Les propriétés électriques de l’AlN massique sont fortement affectées par la température. La 
perte de conductivité de l’AlN massique est d’un ordre 7 entre 25°C et 450°C : elle passe 
respectivement d’un ordre de grandeur de 10-15 à 10-8 Ω-1.cm-1. Pour comparer l’AlN à la 
silice thermique, la conductivité électrique de la silice est beaucoup moins sensible à la 
température que l’AlN, le couple SiO2/SiC passe de 10-15 à 10-14 Ω-1.cm-1 dans la plage de 
température de 100°C à 350°C [31]. 
Enfin, lorsque le nitrure d’aluminium n’est pas en proportion stœchiométrique, ses propriétés 
électriques sont obérées. Certaines études ont été menées dans le but de comprendre 
l’importance de la stoechiométrie notamment sur le comportement électrique de l’AlN. Du 
nitrure d’aluminium a été déposé par pulvérisation afin d’obtenir des films AlNx (0 < x < 1). 
Plus x se rapproche de la valeur 0, plus la conductivité augmente, ce qui est normal car de 
l’aluminium métallique devient prépondérant dans le matériau [32]. 
 
(3) Propriétés thermiques 
 
Les propriétés thermiques du nitrure d’aluminium sont largement supérieures à celles de la 
plupart des céramiques techniques, mais varient fortement d’un élaborateur à l’autre. 




L’optimisation de la conductibilité thermique de l’AlN est passée par diverses étapes au cours 
de ces 20 dernières années. Au départ, les ajouts de frittage permettant d’obtenir une bonne 
densification du matériau sans atténuer ses propriétés thermiques ont du être trouvés. Ensuite, 
un effort considérable a été effectué sur  la qualité des poudres utilisées afin d’arriver aux 
conductibilités thermiques obtenues à ce jour [33]. Ainsi, la société Boostec obtient une 
conductivité thermique de 180 W/m.K. pour l’AlN fritté, alors que la conductibilité thermique 
théorique est de 320 W/m.K. La conductibilité thermique de différents substrats commerciaux 
peut varier en pratique de 65 à 220 W/m.K pour des matériaux présentant des densités 
relatives identiques [34]. Jarrige et al. [35] ont étudié l’influence du pourcentage d’un ajout de 
frittage sur la conductibilité thermique. Il apparaît clairement qu’un pourcentage massique 
d’oxyde d’yttrium avoisinant les 4% permet de maximiser la conductibilité thermique du 
produit final.  
 
Teneur en Y2O3 massique 1% 3% 4% 5% 
Conductivité thermique en W/m.K. 160 190 200 170 
Tab. 7 : Conductibilité thermique de l'AlN en fonction du pourcentage massique d'oxyde d'yttrium [35]. 
De plus, la conductibilité thermique de l’AlN chute lorsque le taux d’oxygène et la porosité 
augmentent [36]. A noter également que la température influence la conductibilité thermique 
du matériau, cette dernière diminue quand la température augmente. 
 
(4) Propriétés chimiques : résistance à l’oxydation 
 
Suivant le mode d’élaboration du matériau massif, l’AlN peut présenter des caractéristiques 
très différentes de résistance à l’oxydation. Ainsi, les pièces pressées à chaud (élaborées entre 
1600°C et 1800°C) s’oxydent à des températures beaucoup plus faibles que les pièces frittées 
naturellement (élaborées entre 1700°C et 2000°C). Pour ce qui est des pièces frittées 
naturellement, la température d’oxydation se situe entre 800°C et 1100°C. 
Le nitrure d’aluminium s’oxyde en formant une couche d’alumine pouvant être amorphe ou 
cristalline suivant la température d’oxydation. 
 
 
2 AlN (s) + 3/2 O2(g) Æ Al2O3(s) + N2(g) 




Selon Lavrenko et al [37], il apparaît que l’alumine formée entre 800°C et 1100°C est 
amorphe. Cette couche amorphe cristalliserait en alumine α à partir de 1100°C. Ces résultats 
sont comparables à ceux présentés par Lejus [38], selon lequel, le début d’oxydation apparaît 
vers 850°C avec formation d’un mélange d’alumine δ et θ. Au-delà de 1000°C, le mélange 
d’alumine δ et θ se transforme en alumine α. Les énergies d’activation pour le processus 
d’oxydation sont de l’ordre de 255 kJ/mol pour les céramiques massiques contre 150 kJ/mol 
pour les poudres. 
L’importance de la stœchiométrie dans les phénomènes d’oxydation de l’AlN a été étudiée 
par Affinito [39]. Il a montré que pour des films non stoechiométriques, l’oxydation peut 
apparaître au bout de 24h en formant une couche d’alumine d’épaisseur 10 nm et ce à 
pression atmosphérique et à température ambiante. 
Notons enfin que l’oxydation à l’air de l’AlN à la température ambiante est préjudiciable à sa 
bonne adhésion dans le cas de son assemblage par collage comme l’ont montré plusieurs 
travaux effectués au laboratoire. Ceci est un handicap pour son engagement dans le packaging 
en électronique de puissance. 
 
En conclusion, les propriétés mécaniques, électriques, thermiques et chimiques de l’AlN 
massif sont intimement dépendantes de la microstructure et plus particulièrement des 
impuretés introduites lors de l’élaboration. Nous avons vu que ces dernières diminuent 
fortement les propriétés électriques. C’est la raison pour laquelle la technique de déposition en 
phase vapeur d’AlN a été choisie pour minimiser le taux d’impuretés. 
 
2. Méthodes de déposition en phase vapeur 
 
On peut classer ces techniques en deux grandes familles, les techniques PVD (Physical Vapor 
Deposition) et CVD (Chemical Vapor Deposition). Au cours de ces 30 dernières années, de 
nombreux procédés de dépôts en couches minces ont vu le jour (MBE : molecular beam 
epitaxy, pulvérisation cathodique…). L’ensemble de ces déclinaisons apporte une telle variété 
de propriétés physico-chimiques, thermo-mécaniques, thermo-électriques et optiques qu’elles 
s’imposent dans de nombreux domaines comme dans l’aéronautique, l’électronique, la 
chimie, la mécanique... (FIG. 15). La présente étude porte sur les dépôts chimiques en phase 
gazeuse et ses déclinaisons. 
 





FIG. 15 : Domaines d'application des couches minces obtenues par CVD [40]. 
 
a) Principe de la CVD 
 
Le procédé consiste à réaliser un dépôt sur un substrat (quelques nanomètres à quelques 
micromètres d’épaisseurs) à partir de composés volatils. Ces composés volatils contiennent un 
ou plusieurs éléments nécessaires à la formation du revêtement. Ainsi, le mélange de ces gaz 
appelés précurseurs peut se faire dans l’enceinte réactionnelle même ou bien être réalisé avant 
d’être injecté dans cette même enceinte. 
D’une manière générale, deux précurseurs contenant chacun un des éléments à déposer sont 
utilisés. Un gaz porteur joue le rôle de diluant tout en limitant l’oxydation du dépôt à cause 
des vapeurs d’eau et de CO2 toujours présentes en très faibles quantités. 
 
Il est relativement facile de comprendre qu’il faudra apporter de l’énergie pour que cette 
réaction chimique puisse se produire. Dans le cas de la CVD conventionnelle, l’ensemble de 
l’énergie est apporté sous forme de chaleur. Le substrat est chauffé jusqu’à des températures 
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de l’ordre de 800 à 1300°C. De plus, des températures élevées favorisent une bonne 
adhérence du revêtement à la surface du substrat car à ces températures, les phénomènes de 
diffusion ne sont plus négligeables. 
 
Il existe deux grands types de réacteurs : les réacteurs à murs froids où seul le substrat est 
chauffé, et les réacteurs à murs chauds où l’ensemble de l’enceinte est chauffé. Les réacteurs à 
murs chauds présentent des gradients thermiques moins élevés que ceux présents dans les 
réacteurs à murs froids. Ces forts gradients thermiques peuvent engendrer des circulations du 
mélange gazeux dues à la convection naturelle ainsi qu’à des effets de thermodiffusion 
comme l’effet Soret (les espèces gazeuses les plus lourdes ont tendance à migrer vers les 
zones froides du réacteur) qui sont à l’origine de problèmes de reproductibilité.  
 
Malgré tout, les réacteurs à murs froids sont les plus répandus car ils présentent deux 
avantages majeurs : 
 
- les réactions en phase homogène sont peu probables sur les parois froides d’où une 
économie de précurseur, 
- la vitesse de croissance est plus importante. 
 
Concernant les précurseurs, dans le cas de dépôt de nitrure d’aluminium, l’azote provient soit 
du diazote gazeux N2 (énergie de liaison à 25°C égale 225,94 Kcal/mol) soit de l’ammoniac 
NH3 ( énergie de liaison N-H égale à 75 Kcal/mol). L’hydrazine pourrait également convenir 
mais ce précurseur est très peu employé du fait de sa toxicité [41]. L’aluminium, quand à lui, 
est généré à partir d’halogénures tels le trichlorure d’aluminium (AlCl3), le tribromure 
d’aluminium (AlBr3) et d’organo-métalliques tels le triméthylaluminium (TMA : Al(CH3)3), 
le triisobuthylaluminium (TIBA : Al(C4H9)3) et le triéthylaluminium (TEA : Al(C2H5)3). Il 
apparaît que les conditions expérimentales peuvent varier dans un large spectre de valeurs 
aboutissant à un large panel de vitesses de déposition. 
 
Le Tab. 8 présente quelques résultats sur les conditions de dépôts de nitrure d’aluminium 
réalisés par différents auteurs. 
 
 





Procédé de dépôt Précurseurs utilisés 
Température du 
substrat et/ou pression 
Vitesse de 
déposition 
CVD      [42] 
AlCl3, NH3  




CVD      [43] 
AlCl3, NH3  




ECR-MBE      [44] Al, N2 700°C 0,08 µm/h 









moyenne fréquence   
[46] 











ECR-PECVD   [48] TMA, N2, NH3 
400°C - 600°C 
0,1 Pa 
- 
Tab. 8 : Procédés et conditions expérimentales permettant de déposer de l'AlN. 
 
b) Description du phénomène de croissance en CVD conventionnelle 
 
(1) Les différentes étapes d’un processus CVD 
 
Le dépôt chimique en phase vapeur de films minces fait appel nécessairement à des processus 
de transport de matière couplés à des réactions de surface présentées ci-dessous (FIG. 16). 
 
 





FIG. 16 : Modélisation du processus de déposition chimique en phase vapeur [40]. 
 
Le processus de déposition peut être décomposé en cinq étapes : 
  
1- Transport des réactifs vers la zone réactionnelle, 
2- Réactions en phase gazeuse conduisant à la formation d’espèces réactives 
et de produits secondaires, 
3- Transport des espèces réactives vers la surface en croissance, 
4- Réactions de surfaces (adsorption, diffusion en surface vers les sites de 
croissance, incorporation des constituants dans le film en croissance, 
désorption des produits résiduels de réactions de surface), 
5- Transport des produits résiduels vers la sortie du réacteur. 
 
Les étapes du processus CVD décrites ci-dessus peuvent être regroupées en trois séquences 
majeures : 
- l’introduction des précurseurs dans le réacteur, 
- le transport des précurseurs vers la surface du substrat, 
- les réactions de surface des réactifs. 
 
La vitesse de croissance sera donc limitée par l’étape la plus lente. En général, l’introduction 
des précurseurs dans le réacteur est réalisée en quantité suffisante ; la croissance du dépôt est 
donc limitée soit par la diffusion des espèces réactives à la surface soit par la ou les réactions 
de surface. 




(2) Modélisation du processus CVD 
 
La modélisation est relativement complexe car elle fait appel à de nombreuses disciplines que 
sont la mécanique des fluides, l’énergétique, la chimie, la chimie de surface. Elle devient un 
enjeu majeur dans la compréhension des processus CVD. En effet, il est important de 
maîtriser la modélisation afin de pouvoir créer des réacteurs de plus grande taille à des fins 
industrielles. Les approches de modélisation macroscopique s’appuient sur des bases de 
données thermodynamique, cinétique, et de transferts simultanés [49]. La FIG. 17 rassemble 
les entrées et les sorties nécessaires à la modélisation d’un tel processus ; les rectangles 
correspondent à la CVD conventionnelle, les ellipses sont les bases de données 
complémentaires pour modéliser la PECVD (CVD assistée plasma). 
 
La modélisation du processus CVD s’articule de la manière suivante : 
 








c) La CVD et ses déclinaisons 
 
Lorsque la réaction est activée thermiquement à pression atmosphérique ou à basse pression, 
on parle respectivement d’APCVD pour Atmospheric Pressure CVD et de LPCVD pour Low 
Pressure CVD. La technique de MOCVD (Metal organic CVD) utilise des précurseurs 
organométalliques qui se dissocient à plus basse température et permettent de réaliser des 
dépôts à des températures largement inférieures à la CVD conventionnelle. Lorsque la 
réaction est activée thermiquement mais assistée d’une autre source d’énergie, il s’agit de 
PACVD (Plasma assisted CVD) et PECVD (Plasma Enhanced CVD) pour les procédés 
assistés plasma. C’est la gamme de température utilisée qui permet de les distinguer. Lorsque 
l’énergie thermique est assistée par un laser, on parle de LACVD (Laser Assisted CVD). 
 
(1) Déposition chimique en phase vapeur couplée par plasma 
  
Les besoins croissants dans le domaine de l’électronique ont amené le développement de 
nouvelles techniques afin d’abaisser les températures d’élaboration pour diminuer 
considérablement les contraintes internes dans les matériaux. Après avoir réussi à abaisser les 
températures de dépôts, le taux d’impuretés a du être maîtrisé afin de contrôler le dopage de 
certains matériaux. Le procédé PECVD répond à ces attentes. 
Le Tab. 9 donne un aperçu de l’influence des procédés d’élaboration sur la conductivité 
électrique de l’AlN. 
 
Procédé de dépôt Conductivité électrique à 25°C (Ω-1.cm-1) 
PACVD [50] 6,6.10-17 à 5,9.10-15 
CVD [50] 1,2.10-13 à 2.10-6  
Massif [51, 52, 53] 10-17 à 10-11 
Tab. 9 : Influence du procédé de fabrication sur la conductivité électrique de l'AlN. 
 
La conductivité électrique de l’AlN est affectée par les impuretés introduites par les procédés 
d’élaboration. Les procédés de dépôt chimique à partir d’une phase gazeuse couplée par 
plasma contribuent à diminuer la conductivité électrique de l’AlN qui reste très largement 
inférieure à celle de la CVD conventionnelle. 
 




(2) Le plasma : nature, principe et rôle 
 
Un grand nombre de scientifiques s’accordent à dire que le plasma définit le quatrième état de 
la matière après l’état liquide, solide et gazeux. En effet, sur l’échelle des températures, un 
gaz très chaud s’ionise et devient un plasma. Une des caractéristiques importantes d’un 
plasma est qu’il est électriquement neutre. Cela implique que la densité des ions est égale à 
celle des électrons. La formation du plasma dans les réacteurs PECVD résulte de 
l'accélération des quelques charges naturellement présentes dans le gaz plasmagène sous 
l'effet du champ électrique assuré par le système de couplage. Les électrons vont alors 
acquérir une énergie assez importante qu'ils transfèrent en partie lors des collisions avec les 
molécules du gaz plasmagène. Elles induisent également des phénomènes d'ionisation et de 
dissociation qui permettent d'entretenir la décharge et conduisent à l'apparition de nouvelles 
espèces qui vont à leur tour entrer en collision avec les électrons. Dans le cas des décharges 
diodes basse fréquence (20-200 kHz, f<fp ions<fp électrons), la fréquence est tellement faible par 
rapport aux fréquences plasmas des ions et électrons que les particules suivent instantanément 
les variations du champ électrique. Dans ce type de décharge, les recombinaisons aux 
électrodes sont nombreuses. L’émission d’électrons secondaires devient le mécanisme 
prépondérant d’entretien de la décharge [54]. Dans les procédés PECVD, la température des 
électrons est de l’ordre de 104 à 105 K alors que la température des espèces lourdes se situe 
entre 500 et 1000 K. De telles températures de la phase gazeuse justifient l’appellation de 
plasma froid, et font l’intérêt de ce type de décharge pour le développement de dépôt en phase 
vapeur assistée plasma [55]. 
Cette technique permet d’avoir des vitesses de déposition supérieures à celle de la CVD 
thermique grâce à une meilleure réactivité et à la possibilité d’accélérer vers le substrat les 
particules ionisées. 
 




B. Procédés, protocoles et matériaux 
 
Le procédé choisi pour l’obtention des revêtements d’AlN est donc la déposition chimique à 
partir d’une phase gazeuse couplée par plasma (PECVD). Le choix des précurseurs, la forme 
du réacteur (électrodes, arrivées des gaz), le réglage des pressions partielles et les 
caractéristiques du générateur sont autant de paramètres importants pouvant influencer les 
propriétés du revêtement. Ils feront l’objet des paragraphes suivants. Tous ces paramètres ont 
été définis en collaboration avec l’équipe Plasma dirigée par Jean Durand, Directeur de 
Recherche à l’Institut Européen des Membranes de Montpellier, où les revêtements ont été 
réalisés. 
 
1. Choix des précurseurs 
 
Les précurseurs utilisés sont l’ammoniac (NH3) pour apporter l’élément chimique azote (N), 
et le triméthylaluminium (TMA : Al-(CH3)3, n° CAS : 75-24-1) pour l’élément chimique 
aluminium (Al). L’ammoniac a été préféré à l’azote diatomique (N2) car il est plus facilement 
dissociable. Il est à noter que l’ammoniac et le TMA sont des produits relativement 
dangereux. L’ammoniac est un gaz très nocif. Le TMA est un composé pyrophorique, qui 
s’enflamme spontanément à l’air libre et réagit très violemment avec l’eau, nécessitant d’être 
très vigilant lors de sa manipulation. Le TMA utilisé provient de chez Aldrich, il est pur à plus 
de 98%. Il est conditionné sous atmosphère d’azote déshydraté dans une bouteille de 
contenance 100g. Lors de la première utilisation de la bouteille de TMA, il est indispensable 
de réaliser un pompage suffisamment long afin de s’affranchir de la surpression d’azote pour 
ne pas modifier le mélange gazeux TMA-NH3 dans le réacteur. 
 
2. Conception du réacteur 
 
Le banc d’essai a été fabriqué au cours de cette étude. Il est constitué d’un réacteur de forme 
cylindrique pouvant être ouvert par les faces inférieure et supérieure. L’étanchéité avec 
l’extérieur est réalisée à l’aide de joints toriques souples. L’électrode supérieure est 
l’électrode excitatrice qui impose les variations du champ électrique. Le réacteur et le porte-
échantillon sont reliés à la masse du générateur, ce qui constitue l’électrode de signe opposé. 




Au niveau du porte-échantillon, un élément chauffant a été disposé afin de pouvoir réguler la 
température du substrat de 25 à 500°C. 
 
Six orifices pour des prises d’informations ou pour contrôler les paramètres de déposition ont 
été réalisés sur le réacteur :  
- deux orifices d’entrée de l’ammoniac, de l’argon ou du TMA, 
- un orifice pour la mesure de la pression, 
- un hublot en quartz pour vérifier la présence du plasma, 
- un orifice pour la mesure de température et l’arrivée des fils électriques de la résistance 
chauffante, 
- un orifice pour l’accouplement du système de pompage. 
 
L’arrivée d’ammoniac se fait au centre de l’électrode supérieure. Le TMA et l’argon arrivent 
dans l’enceinte du réacteur par la paroi cylindrique. Une vue en coupe de la répartition des 
différents orifices est présentée à la FIG. 18. Le schéma global du banc de dépôt chimique en 
phase vapeur assisté plasma que nous avons mis au point est donné à la FIG. 19. 
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FIG. 19 : Schéma complet du banc de déposition PECVD. 
Un régulateur de température de marque Watlow permet de réguler la température 
lorsque le vide est effectué. Ainsi, la régulation est très efficace et très rapide car il n’y a pas 
de phénomène de convection. 
La pompe à vide est une pompe à palette (Trivac 25 m3/h). Elle est couplée à deux 
régulateurs. Le premier régulateur est de type manuel ; il permet de contrôler directement 
l’ouverture ou la fermeture de la pompe. Le deuxième régulateur est une vanne automatique 
de régulation (marque : Tylan General, MDV-015) qui est gérée électroniquement grâce à un 
boîtier de commande (Tylan General, Serie adaptorr, model AC-2). Celui-ci commande 
l’ouverture et la fermeture de la vanne en fonction de la pression fixée. De plus, ce boîtier 
affiche en permanence la pression totale dans le réacteur. L’information nécessaire au boîtier 
de commande est donnée par une jauge de pression (Tylan General, CDL-12). C’est grâce à se 
dispositif que nous réglons également les pressions partielles des précurseurs dans le réacteur. 
 
Le générateur utilisé (Alsatherm – SC4M) pour créer des décharges électriques est un 
générateur de courant fournissant un signal de 50 kHz pouvant être modulé. La modulation 
représente le temps de décharge de 50 kHz sur une période de 10 ms. C’est certainement 




l’élément le plus important du dispositif de déposition chimique en phase vapeur assistée 
plasma. Il est composé du circuit de puissance de 4 kW permettant de délivrer le signal et 
d’une boîte d’accord permettant d’adapter les impédances interne et de sortie du générateur 
afin de minimiser la puissance réfléchie de l’impédance de sortie vers le générateur qui peut 
être dommageable pour ce dernier. D’une manière générale, une boîte d’accord est constituée 
d’une inductance fixe et de deux capacités variables ou d’une capacité fixe et de deux 
inductances variables. 
Le signal de sortie du générateur peut être délivré en permanence (modulation 100%) ou 
modulé sur une période de 10 ms entre 12 et 40%. La FIG. 20 présente les trois configurations 
utilisées pour l’élaboration des échantillons. 
 
FIG. 20 : Modulation du signal délivré par le générateur : a) 12%, b) 40% et c) 100%. 
 
3. Mise au point du réacteur 
a) Introduction du TMA 
 
Le triméthylaluminium (TMA) est un organométallique liquide à température ambiante. Ses 
propriétés physiques sont : 
- Point de fusion : 15,4°C, 
- Point d’ébullition : 126°C (à 760 mmHg, 1 atm), 
- Densité : 0,752 à 20°C, 
- Indice de réfraction : n=1,432, 











Il existe différentes méthodes pour introduire le précurseur dans l’enceinte du réacteur. 
Le TMA peut être injecté dans le réacteur soit à l’aide d’un bulleur utilisant un gaz porteur 
pour entraîner les vapeurs de TMA soit en utilisant un débitmètre massique à semelle 
chauffante qui régule directement le TMA sous forme gazeuse. Il est également possible 
d’injecter le TMA en utilisant sa pression de vapeur saturante comme force motrice. C’est 
cette dernière méthode qui a été utilisée au cours de cette étude (FIG. 21). 
 
 
FIG. 21 : Configuration de la mesure de pression de TMA dans le réacteur. 
 
Lorsque les vannes de régulation, entre le réacteur et la pompe à vide d’une part, et entre la 
bouteille de TMA et le réacteur d’autre part, sont ouvertes au maximum, la pression dans le 
réacteur est de 3 Pa à 25°C. Cette pression a été jugée trop faible pour avoir un débit suffisant 
de TMA dans le réacteur. Pour augmenter la pression, la bouteille de TMA a été chauffée à 
l’aide d’un bain thermo-régulé. La variation de pression dans le réacteur en fonction de la 
température de la bouteille de TMA est présentée à la FIG. 22 pour un pompage continu et les 
vannes millimétriques de régulation des débits de TMA ouvertes au maximum. 
 
La pression d’équilibre dans le réacteur augmente de 3 Pa à 28 Pa quand la température de la 
bouteille de TMA croît jusqu’à 70°C. Elle n’a pas été chauffée au-delà de cette température 
pour des raisons de sécurité. Tous les dépôts ont donc été réalisés en chauffant la bouteille de 
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FIG. 22 : Pression totale dans le réacteur en fonction de la température de la bouteille de TMA. 
 
b) Introduction de l’ammoniac 
 
L’ammoniac est gazeux à la température ambiante, il est contenu dans une bouteille 
pressurisée à 10 bars. La pression partielle de NH3 est donc facilement réglable contrairement 
à celle du TMA comme indiqué précédemment. 
La proportion d’ammoniac par rapport au TMA sera égale au rapport des pressions réglées au 
niveau des vannes millimétriques en pompage continu. En d’autres termes, les vannes 
millimétriques de chaque canalisation (TMA et ammoniac) sont réglées, puis la pression de 
travail totale est régulée grâce au boîtier de commande de la vanne automatique. 
Toutefois compte tenu des pressions partielles très différentes entre le TMA et l’ammoniac, il 
a été nécessaire de vérifier que l’échange gazeux se faisait bien dans l’enceinte du réacteur et 
non entre l’enceinte et la bouteille de TMA. Pour ce faire, une mesure au spectromètre de 
masse a été réalisée, après la réalisation de plusieurs dépôts, directement en sortie de la 
bouteille de TMA. Comme le confirment les analyses, la bouteille est exclusivement remplie 
de TMA. L’échange gazeux se fait bien dans le réacteur. Les masses 17 et 18 présentes sur le 
spectre du TMA peuvent provenir de la vapeur d’eau du vide résiduel mais également d’une 




très faible quantité d’ammoniac pouvant avoir rétrodiffusé. Cependant, l’intensité de cette 
masse est négligeable et nous pouvons considérer que le conduit est essentiellement constitué 
de TMA. 









































































FIG. 23 : Spectres de masse en sortie de la bouteille de TMA, de l'ammoniac seul et du vide résiduel. 
 
4. Protocole d’élaboration des échantillons 
 
Avant, chaque essai, les parois internes du réacteur sont nettoyées. La face de l’électrode 
excitatrice est polie pour enlever la couche qui s’est également déposée sur cette dernière, 
mais également pour enlever les aspérités de surface pouvant créer des effets de pointe liés au 
plasma. 
Le vide est effectué pendant environ 13h pour atteindre 0,5 Pa. Le vide a pour vocation 
d’enlever toute présence d’oxygène et de vapeur d’eau (ou du moins d’en diminuer le 
contenu). 
Ensuite, un plasma d’argon est réalisé pour activer la surface et pour enlever les dernières 
impuretés de surface. A ce niveau d’élaboration, l’enceinte contient le minimum d’impureté. 
La température du substrat étant fixée, les réglages des débits des précurseurs peuvent être 
effectués. Le réglage de l’ammoniac est quasiment instantané car la pression au niveau du 
manomètre est très élevée (0,5 bar). Pour le réglage du débit de TMA, le protocole à suivre est 
beaucoup plus délicat. Le vide est tout d’abord réalisé dans la canalisation de TMA. Entre 
deux dépôts, la bouteille de TMA a eu un temps suffisamment long pour arriver à un certain 
équilibre liquide-vapeur, les premières vapeurs de TMA donnent un débit important de par cet 
équilibre. Il faut donc casser cet équilibre et utiliser seulement la tension de vapeur comme 
seule force de pression pour amener le TMA au sein du réacteur. Les vannes millimétriques 
du TMA sont ouvertes au maximum pour enlever la surpression due à l’équilibre de la vapeur 
de pression saturante de TMA, puis le débit de TMA est réglé. Les pressions partielles étant 
réglées, la pression totale souhaitée dans le réacteur est stabilisée grâce à la vanne de 




régulation automatique. Les paramètres au niveau du générateur étant également réglés, la 
phase de déposition peut débuter. Le protocole complet est donné à la FIG. 24. 
 
FIG. 24 : Gamme d'élaboration des revêtements d'AlN réalisés par PECVD. 
 
Lors de cette étude, il a été possible de faire varier plusieurs paramètres : 
- la température du substrat (°C), 
- la pression totale dans le réacteur (Pa), 
- le rapport des précurseurs (NH3/TMA), 
- la modulation du signal (%), 
- le courant imposé (A), 
- les temps de déposition (min). 
 
D’autres paramètres ont été maintenus constants : 
- la fréquence du signal électrique 50kHz, 
- la distance entre la platine chauffante et l’électrode supérieure, 
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5. Comportement électrique de la phase gazeuse 
 
Comme cela a été évoqué dans la synthèse bibliographique, le comportement électrique d’un 
gaz ionisé n’est pas simple à modéliser. En effet, de nombreuses réactions peuvent se 
produire. Il est cependant important d’apprécier le degré d’ionisation d’un gaz soumis à un 
champ électrique. Un plasma représente une charge variable pour le générateur et dépend du 
champ électrique appliqué à l’électrode excitatrice. Cette impédance variable a été étudiée en 
fonction de la pression totale dans le réacteur et des différents paramètres réglables du 
générateur. Pour ce faire, la tension ainsi que le courant aux bornes du réacteur ont été 
mesurées à l’aide d’un oscilloscope numérique (Tektronix THS720P) et d’une sonde de 
courant à effet Hall pouvant fonctionner jusqu’à des fréquences de l’ordre de 100 MHz 
(Tektronix P6021 – 60 MHz Current Probe). Cette sonde est particulièrement bien adaptée au 
type de mesures à effectuer. Les courants pouvant être mesurés sont dans la gamme des 
courants délivrés par notre générateur. La mesure de l’intensité par une sonde de courant peut 
induire un déphasage lié à son impédance en fonction de la fréquence du signal mesuré. Dans 
la gamme de fréquence 10 kHz-1 MHz, le déphasage induit par la sonde utilisée est nul. 
 
Afin de nous familiariser avec les plasmas, nous avons étudié le comportement électrique 
d’une décharge électroluminescente d’argon qui est un gaz très plasmagène. 
 
a) Influence de l’intensité 
 
Dans un premier temps, l’influence de l’intensité imposée par le générateur sur la tension u(t), 
le courant i(t) et la puissance instantanée pi(t) fournie au plasma a été mesurée pour une 
pression de 9 Pa et une modulation du signal de 12%. Même si la modulation du signal est un 
paramètre variable, elle n’a aucune influence sur l’allure des courbes u(t) et i(t) sur une 
période. Trois consignes au niveau du générateur ont été testées (30%, 60% et 90% de 
l’intensité maximale délivrée par le générateur) pour observer le comportement électrique de 
la décharge. La FIG. 25 présente l’allure des courbes u(t), i(t) et pi(t) obtenues pour chaque 
consigne testée. Il est à noter que la luminosité du plasma est très faible lorsque la consigne en 
intensité est de 30%. Dans ce cas, nous constatons que l’intensité fournie à la décharge est très 
faible, le courant maximum qui circule est environ égal à 0,035A. La puissance maximale 
instantanée injectée est très faible, environ égale à 25 W. La tension maximale mesurée est de 




600 V. Cette tension correspond à la tension seuil permettant d’initialiser la décharge dans le 
réacteur, ce qui explique que le plasma créé est relativement instable. La puissance et donc 
l’énergie transmise au plasma sont très faibles correspondant à un plasma faiblement ionisé. 
Lorsque l’intensité de consigne augmente, la luminosité du plasma augmente et ce dernier 
semble se stabiliser, la tension et l’intensité augmentent elles aussi. Elles passent de 600 à 
1200 V pour la tension et de 0,035 à 1,5 A pour l’intensité.  La puissance augmente donc de 
25 W à 1800 W. L’énergie transmise au plasma augmente fortement. L’état d’ionisation 
semble augmenter lorsque la consigne d’intensité augmente. De plus, la tension et l’intensité 
sont en quadrature de phase. Nous sommes en présence d’un comportement purement résistif. 
Ce résultat a également été obtenu par différents auteurs [56]. Ils montrent qu’en dessous 
d’une fréquence de 200 kHz, le plasma a un comportement purement résistif. Au-delà de cette 
fréquence, le couplage devient capacitif. Les ions et les électrons ont des fréquences propres 
au-delà de laquelle ces particules sont « figées ». Pour une fréquence de 50 kHz, les particules 
(ions et électrons) suivent les variations du champ électrique et peuvent se déplacer facilement 
d’une électrode à l’autre. 
 
 
FIG. 25: Evolution de la tension u(t), de l’intensité i(t) et de la puissance instantanée pi(t) pour une 
consigne correspondant à : a) 30% , b) 60% et c) 90% de l'intensité maximale délivrée par le générateur. 
 
A partir de l’analyse des courbes affichées par l’oscilloscope, il est possible d’extraire 
l’impédance du plasma à partir des mesures de u(t)max et i(t)max. Le plasma étant purement 












résistif, l’impédance correspondante aux valeurs maximales de u(t) et i(t) est calculée 
simplement à partir de la relation suivante : Zmax=umax/imax. L’impédance du plasma décroît 
significativement lorsque le courant qui circule dans la décharge augmente. Comme une 
impédance qui diminue est caractéristique d’un milieu de plus en plus conducteur, l’ionisation 
du plasma semble augmenter quand la consigne augmente pour une même pression. Il est 
alors intéressant de comparer, dès lors, le comportement du plasma quand la pression dans le 
réacteur augmente. 
 
b) Influence de la pression 
 
La démarche mise en place précédemment a été reconduite en faisant varier la pression dans 
le réacteur PECVD. La modulation du signal de 12% et l’intensité du courant imposé à 60% 
du courant maximum délivré par le générateur sont fixées pour chaque expérience. 
L’augmentation de la pression dans le réacteur de 9 à 100 Pa entraîne : 
• une chute de la tension (divisée par 2,5), 
• un accroissement du courant consommé (multiplié par 2), 
• une diminution d’impédance (divisé par 5). 
En augmentant la pression dans le réacteur, le nombre d’espèces ionisées croît aussi, induisant 
par la même une augmentation de la conductivité du plasma. 
 
Le thermocouple de la platine chauffante a été utilisé pour mesurer la température du substrat 
en fonction du temps et de la pression totale d’argon dans le réacteur. La FIG. 26 présente 
l’évolution de la température du substrat à partir de la température ambiante en fonction de la 
pression totale d’argon dans le réacteur pour une même consigne au niveau du générateur. 
Celle-ci augmente d’autant plus avec le temps que la pression diminue. Cette augmentation de 
la température est liée à une augmentation de la tension d’accélération de 2000V et à un 
accroissement du libre parcours moyen des particules (faible pression). L’élévation de 
température du susbtrat peut être induite par un phénomène de gravure du aux collisions des 
particules sur les électrodes. Il s’agit ici de sensibiliser le lecteur à l’origine d’éventuelles 
imperfections pouvant intervenir lors de l’élaboration du revêtement et à montrer que dans le 
cas des faibles pressions, il y a concurrence entre deux mécanismes qui sont la déposition du 
revêtement et le phénomène de gravure du revêtement. 





























FIG. 26 : Evolution de la température de l'échantillon en fonction de la pression totale dans le réacteur 
pour une même consigne au niveau du générateur. 
 
c) Influence du débit de gaz 
 
Des débits extrêmes ont été testés pour observer l’effet de flux gazeux sur le comportement 
électrique de la phase gazeuse. Aucune variation de la tension, du courant et donc de la 
puissance et de l’impédance n’est enregistrée en fonction du débit de gaz. 
 
L’ensemble de ces observations a été également validé pour l’ammoniac seul qui est un gaz 
également très plasmagène. Nous avons pu étendre le même type de comportement pour notre 
système NH3-TMA. Cependant, il est important de connaître le comportement électrique de 
ce système lorsque le rapport TMA/NH3 varie. 
d) Influence du rapport des précurseurs 
 
L’augmentation du rapport TMA/NH3 de 0,15 à 0,5 entraîne : 
• un accroissement de la tension (multiplié par 1,5), 
• une diminution du courant consommé (divisé par 2,3), 
• une augmentation de l’impédance (multiplié par ≈3). 
 
Plus le mélange gazeux contient du TMA, plus la puissance injectée dans le plasma diminue. 
Dans ce cas, il est facile de comprendre que le mélange TMA/NH3 n’est pas un mélange très 
plasmagène en lui même. Ainsi, créer un plasma de TMA nécessite beaucoup plus d’énergie 
pour avoir un degré d’ionisation identique à un plasma d’ammoniac ou d’argon. 




L’ensemble des différentes études réalisées sur les différents gaz (argon, ammoniac et TMA)  
nous a permis de nous familiariser avec le comportement électrique de la phase gazeuse. Nous 
avons vu que la pression, le courant circulant dans la décharge et le rapport des précurseurs 
influencent fortement les propriétés électriques de la décharge (tension, impédance et 
puissance dissipée dans le plasma). 
 
Cependant nous avons voulu aller plus loin pour suivre l’évolution du degré d’ionisation en 
fonction des paramètres d’entrée du générateur. Le degré d’ionisation est défini comme le 
rapport densité électronique sur le nombre total de particules [57, 58]. Nous aboutissons aux 
trois conclusions suivantes :  
- pour une même consigne au niveau du générateur, l’impédance chute lorsque la 
pression augmente, cela nous indique que la quantité d’ions est plus importante pour 
les fortes pressions.  
- pour une même consigne au niveau du générateur, nous pouvons considérer que le 
degré d’ionisation est identique quelle que soit la pression dans la gamme 10-100 Pa. 
- pour une même pression, la densité électronique et donc le degré d’ionisation sont une 
fonction de l’intensité traversant la décharge électrique. 
6. Mise au point initiale des revêtements 
 
Les revêtements d’AlN ont été déposés sur des wafers de silicium monocristallin polis afin de 
faciliter les caractérisations physico-chimiques, structurales, mécaniques et électriques. Le 
critère principal retenu lors de la mise au point initiale des revêtements est leur bonne 
adhérence au substrat. Les premiers échantillons élaborés présentent des imperfections qui 
conduisent à la détérioration du revêtement. Lorsque la phase de déposition est terminée, le 
retour à la température ambiante et le changement d’atmosphère quand le réacteur est ouvert, 
peuvent être à l’origine de ces imperfections. Nous avons constaté deux types 
d’imperfections : l’hétérogénéité des revêtements en surface et l’hétérogénéité de la 
composition chimique dans l’épaisseur. 
 
a) Hétérogénéité morphologique des revêtements en surface 
 
La FIG. 27 présente des observations au microscope électronique à balayage. Elles mettent en 
évidence le décollement et la formation de cloques à la surface d’un revêtement monocouche. 




L’épaisseur du revêtement décollé correspond à l’épaisseur totale du revêtement (333 nm). 
L’ensemble du revêtement n’adhère pas au substrat. A noter la présence de fissures à la 
surface du revêtement et de pastilles. Ces pastilles sont des petites parties du revêtement qui 
subissent une décohésion.  
 
FIG. 27 : Observations au MEB de décollements de couches d'AlN déposées sur silicium. 
Nous pouvons supposer que l’apparition des cloques est liée à la contrainte en compression 
subie par le revêtement. Par contre, nous avons également rencontré des cas, où le revêtement 
présentait des fissures sans la présence de cloques, indiquant que le revêtement est contraint 
en tension. 
 
Outre ces défauts de surface, nous avons constaté que la couche déposée pouvait être 
constituée de deux couches. 
 
b) Hétérogénéité de la composition chimique en épaisseur 
 
L’atmosphère qui contient de l’oxygène est un milieu très agressif et souvent très réactif avec 
le nitrure d’aluminium. Comme nous l’avons vu dans la synthèse bibliographique, l’AlN peut 
facilement s’oxyder s’il n’est pas en proportion stoechiométrique. Les premiers échantillons 
élaborés et analysés montrent que les revêtements contiennent une certaine quantité 
d’oxygène. Nous avons observé que certains dépôts se sont complètement détériorés en 
formant des débris de couleur blanchâtre à la surface du substrat. De plus, sur certains 
revêtements il apparaît comme un voile opaque également de couleur blanchâtre. Cependant, 
au travers de ce voile opaque, il est encore possible de distinguer les irisations de surface nous 
indiquant que le revêtement est encore présent en sous couche. Ces différentes couches ont pu 
être observées au microscope électronique à balayage, les micrographies sont présentées à la 
FIG. 28. La couche supérieure semble être moins compacte que celle du dessous avec un 
aspect plus laineux voire fibreux. 





FIG. 28 : Observations au MEB des différents défauts rencontrés sur les revêtements. 
 
Les pastilles décrites plus haut semblent provenir de la couche supérieure. Il semble donc que 
l’énergie cohésive de ce matériau est faible. Afin de mieux comprendre la composition 
chimique de cette couche, une cartographie X du revêtement a été réalisée. La FIG. 29 
présente la cartographie X réalisée à travers le revêtement d’AlN déposé sur un substrat en 
silicium. Les éléments étudiés sont le silicium (Si), l’aluminium (Al), l’azote (N) et l’oxygène 
(O). Elle permet de mettre en évidence le contraste chimique entre les deux couches. Le 
contraste chimique est fonction de la densité de points de couleur pour un élément donné. Plus 
la densité de points est importante, plus l’élément chimique est présent en grande quantité. 
Cette cartographie X permet de dissocier le dépôt du revêtement. En effet, le dépôt contient de 
l’aluminium et de l’azote. A partir de l’image X (FIG. 29-c)) représentant le substrat silicium 
et l’image X (FIG. 29-d)) montrant l’aluminium, il est possible de définir la zone 
correspondant au revêtement. Dans le revêtement, deux strates ont été distinguées et c’est la 
proportion d’oxygène qui a permis de les dissocier. La strate se trouvant en contact avec 
l’atmosphère présente une quantité de points beaucoup plus grande que dans la strate proche 
du substrat. L’oxydation se fait donc de la surface vers le centre du revêtement, il semble 
donc que cette oxydation intervienne lorsque l’échantillon est placé à l’air libre. 



















Il est à noter que l’épaisseur de la couche fortement oxydée (e=1,5 µm) atteint la moitié de la 
celle de la couche déposée (e=3,5 µm) et peut dans certain cas conduire à la destruction totale 
du revêtement. 
 
Afin d’identifier l’origine des deux principales imperfections identifiées, nous avons fait 
varier la température du substrat. Une étude EDX a été réalisée sur différents échantillons. 




























FIG. 30 : Evolution du pourcentage atomique des éléments Al, N et O déterminée en bordure 
























FIG. 31 : Evolution du pourcentage atomique des éléments Al, N et O déterminée au centre de 
l’échantillon en fonction de la température du substrat. 
 
Dans un premier temps, nous pouvons constater que la température du substrat influence 
fortement la tendance à l’oxydation des échantillons. Il existe également une différence entre 
le centre et la bordure de l’échantillon. La bordure de l’échantillon s’oxyde plus fortement que 




le centre de l’échantillon. Pour les échantillons élaborés à 350°C, la présence de l’oxygène en 
surface est assez homogène entre le centre et la bordure. De plus, le pourcentage atomique 
d’oxygène est relativement faible. Cependant, dès que la température du substrat augmente, 
des différences entre le centre et le bord de l’échantillon augmentent fortement. Ainsi, en 
bordure de l’échantillon élaboré à 450°C, le pourcentage atomique d’azote chute fortement 
pour atteindre seulement 17%. Il se crée dans la couche une forme oxydée du nitrure 
d’aluminium. Il est intéressant de noter que le pourcentage atomique de l’aluminium reste 
constant alors que le pourcentage d’azote décroît au profit du pourcentage d’oxygène qui 
augmente. Le nitrure d’aluminium s’oxyde pour donner un oxyde d’aluminium. 
Les conditions d’élaboration étant les mêmes pour chaque échantillon, les différences de 
comportement vis-à-vis de l’oxygène interviennent une fois l’échantillon placé à l’air libre. 
Ainsi, nous montrons donc que la température du substrat est l’élément le plus important dans 
le comportement de la couche vis-à-vis de l’oxydation mais également de l’intégrité de la 
couche déposée. Il semblerait donc que l’état de contrainte du revêtement soit à l’origine de 
ce phénomène. Le refroidissement effectué au départ est trop rapide, ce qui induit des 
contraintes dans le matériau dues à des coefficients de dilatation thermique différents entre le 
substrat et le revêtement. Il est réalisé par conduction à travers les parois du réacteur et par 
convection à l’aide d’un balayage de flux d’argon dirigé vers la surface de l’échantillon. 
Alors, la mise en place d’un refroidissement plus lent, nous a permis de garder l’intégrité de la 
couche déposée et de diminuer son oxydation. Ce refroidissement est identique au précédent 
sans le flux d’argon, c’est avec ce refroidissement que nous avons pu stabiliser le revêtement 
d’un point de vu mécanique et chimique. 
 
Un exemple de courbe de refroidissement pour deux échantillons préalablement chauffés à 
420°C est présenté à la FIG. 32. Ce type de refroidissement correspond à un refroidissement 
réalisé seulement par conduction à travers les canalisations du réacteur. Nous constatons que 
le temps de refroidissement est reproductible d’un échantillon à l’autre pour une même 
température, cependant, il suit une loi exponentielle avec un fort taux de refroidissement au 
début qui décroît avec le temps. 
































FIG. 32 : Courbes de refroidissement pour deux dépôts réalisés à 420°C. 
Nous préconisons donc un refroidissement lent afin de s’affranchir de la formation de cloques 
ou de fissurations, et d’éviter l’oxydation prématurée du revêtement. Comme le seul facteur 
responsable des problèmes rencontrés est une vitesse de refroidissement trop rapide, nous 
montrons ainsi que lorsque le nitrure d’aluminium en couche mince est sous contrainte, il 
s’oxyde et se fissure plus facilement. 
 
Ces études préliminaires, nous ont permis tout d’abord de valider le réacteur de déposition 
chimique en phase vapeur couplée par plasma, ensuite, d’appréhender le comportement 
électrique de la phase gazeuse soumis à un champ électrique. Enfin, nous avons pu définir les 
conditions d’obtention d’un revêtement conforme aux attentes d’adhérence et de résistance à 
l’oxydation. 
 
7. Influence des paramètres sur la vitesse de croissance 
 
Sur le plan industriel, la vitesse de croissance du revêtement est un paramètre essentiel dont 
va dépendre l’industrialisation du procédé. Il importe donc d’obtenir de fortes vitesses de 
croissance afin de minimiser les durées de déposition. Une étude paramétrique nous a permis 
de déterminer l’effet de :  - la modulation du signal,  
- la pression totale dans le réacteur, 
- le rapport de précurseurs NH3/TMA, 
- la température du substrat 
- et la consigne en courant sur la vitesse de  croissance. 
 




Les vitesses de croissances ont été calculées à partir de la mesure de l’épaisseur déterminée au 
microscope électronique à balayage divisée par le temps d’élaboration. 
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FIG. 33 : Effet de la modulation du signal électrique sur la vitesse de croissance de la couche. 
 
La FIG. 33 présente la variation de la vitesse de croissance en fonction de la modulation du 
signal pour une pression de 15 Pa. Nous rappelons ici que la modulation du signal représente 
le temps de la décharge sur une période de 10ms (pourcentage d’un train d’onde de 50 kHz 
sur une période de 10 ms). La vitesse de croissance est directement proportionnelle au temps 
de présence de la décharge électrique dans le réacteur pour une même pression. Pour de 
faibles pressions (dans la gamme 15-100 Pa), la vitesse de déposition peut quasiment atteindre 
2µm/h lorsque le signal de 50 kHz est délivré en permanence. Ces résultats sont conformes à 
ceux obtenus par Azema [59]. Elle montre, en effet, que la vitesse de croissance est également 
dépendante de la fréquence du signal électrique appliqué à l’électrode excitatrice (FIG. 34). 
Plus la fréquence augmente et plus la vitesse de déposition diminue. En d’autres termes, plus 
le mouvement des ions est favorisé dans la décharge et plus la vitesse de croissance est 
importante. 





FIG. 34 : Influence de la fréquence d'excitation sur la vitesse de déposition selon Azema [59]. 
 
Dans notre cas, lorsque le signal électrique est présent, les ions se déplacent d’une électrode à 
l’autre, et donc le dépôt peut se réaliser à chaque période du signal. Ainsi, si le plasma n’est 
pas présent dans le réacteur, il ne peut pas y avoir d’ionisation et donc de dépôt à la surface du 
substrat. L’étude de l’évolution de la vitesse de croissance lorsque la pression totale dans le 
réacteur varie est indispensable. 
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FIG. 35 : Effet de la pression totale dans le réacteur sur la vitesse de croissance de la couche. 
 
Au cours de nos différents essais, la pression a varié dans la gamme 15-100 Pa. La FIG. 35 
présente l’influence de la pression totale dans le réacteur sur la vitesse de croissance de la 
couche. Cette courbe a été tracée pour une modulation du signal de 12% (cas de vitesse de 
déposition la plus faible). Il apparaît que plus la pression est élevée, plus la vitesse de 




déposition est élevée. En multipliant la pression par 6, la vitesse de croissance est multipliée 
par 3. 
Dans le cas d’un dépôt de diamant assisté plasma micro-ondes, la vitesse de dépôt augmente 
également avec la pression de déposition. Lorsque la pression est multiplié par 2, la vitesse de 
déposition est multipliée par 3 avec seulement 1% en volume de précurseur (méthane), la 
vitesse de croissance atteint alors 0,35µm/h [60]. La pression totale dans le réacteur est donc 
un paramètre d’influence notable de la vitesse de déposition. L’influence de la pression sur la 
vitesse de croissance a également été établie par différents auteurs comme Zhou et al [60]. 
Il existe deux hypothèses pour expliquer ces plus fortes vitesses de croissance. Ce n’est pas le 
taux d’ionisation qui gouverne la vitesse de croissance mais plutôt la quantité en nombre 
d’ions présents dans le plasma. L’autre hypothèse indiquerait, que la différence entre les deux 
vitesses de déposition pour les fortes et les faibles pressions provient d’un effet plus prononcé 
de la gravure de l’échantillon pour les plus faibles pressions (Vcroissance = Vdéposition - Vgravure). 
Des observations similaires ont été faites par différents auteurs. Ainsi Kuo [61] a élaboré des 
couches de nitrure de silicium par PECVD et montre que la courbe de vitesse de croissance en 
fonction de la puissance a une forme en cloche. La vitesse de croissance augmente jusqu’à 
une puissance critique au-delà de laquelle elle diminue. Il explique cette différence en 
supposant que la vitesse de gravure au-delà de cette puissance n’est plus négligeable. Dans 
notre cas, les puissances injectées sont du même ordre de grandeur. Nous avons également 
montré que la quantité d’ions était plus importante dans le plasma haute pression, mais aussi 
que pour les faibles pressions, le phénomène de gravure était plus important. Toutefois, nous 
pensons que la forte vitesse de croissance de la couche pour les fortes pressions est davantage 
liée au grand nombre d’ions présents dans la phase gazeuse qu’au phénomène de gravure. 
 
Zhou et al. ont également montré que le mélange gazeux Ar-H2 et notamment le rapport 
Ar/H2 influence de manière considérable la vitesse de croissance du dépôt. Il semblerait que la 
vitesse de croissance varierait avec le rapport du dimère C2/Hα. C’est pourquoi nous avons 
étudié l’effet du rapport des précurseurs. 
 




























FIG. 36 : Influence du rapport des précurseurs sur la vitesse de croissance. 
 
Le rapport de NH3/TMA n’a pas d’influence majeure sur la vitesse de déposition (FIG. 36). 
Ce graphique a été tracé pour une même consigne au niveau du générateur. Cependant, 
comme nous l’avons vu dans la partie de l’étude du comportement électrique de la phase 
gazeuse, pour une même consigne et une même pression, le courant qui circule dans la 
décharge électrique est différent en fonction du rapport des précurseurs. L’intensité qui circule 
augmente lorsque le rapport de précurseurs (NH3/TMA) augmente. Comme la pression totale 
reste identique, cela signifie que le nombre d’ions diminue lorsque le rapport NH3/TMA 
augmente. Or la vitesse de croissance est constante indiquant que pour un même courant 
électrique circulant dans la phase gazeuse, le vitesse de croissance devrait être supérieure 
lorsque le rapport NH3/TMA augmente. Cette hypothèse confirmerait que le TMA est 
l’élément catalyseur de la vitesse de croissance mais il diminue la quantité d’énergie 
transmise au plasma. 
 
Ce résultat a également été mis en évidence par Bacquet [62] (FIG. 37). Il montre que la 
vitesse de déposition est directement liée à la présence de la raie de l’aluminium 
correspondant à la quantité d’aluminium ionique en présence. Il est probable que pour une 
même pression avec un taux d’ionisation identique, un excès de TMA devrait permettre une 
vitesse de déposition plus élevée. 





FIG. 37 : Evolution de la vitesse de dépôt en fonction du débit de TMA, de l'intensité de la raie Al et du 
rapport des intensités I(Al)/I(NH) selon Bacquet [62]. 
  
d) Influence de la température du substrat 
 
En CVD thermique ou en MOCVD, la vitesse de croissance est complètement dépendante de 
la température du substrat puisqu’il s’agit du seul mode d’apport d’énergie. Ainsi, A. Dollet et 
al. [63, 64] réalisent des dépôts d’AlN polycristallin par CVD à partir des précurseurs Al-Cl3 
et NH3. Ils montrent que le vitesse de déposition augmente quand la température du substrat 
augmente (3 à 5,3 µm/h lorsque Tsubstrat passe de 950°C à 1300°C). Ces températures 
permettent d’ioniser les précurseurs en quantité suffisante pour que le dépôt puisse se réaliser 
à la surface du substrat. Nous avons donc voulu étudier l’influence de la température du 
substrat sur la vitesse de croissance de nos revêtements. La FIG. 38 présente l’influence de la 
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FIG. 38 : Influence de la température du substrat sur la vitesse de croissance. 




L’influence de la température sur la vitesse de déposition a été étudiée pour différentes 
conditions de pression et de modulation du signal. La température n’a pas d’influence majeure 
sur la vitesse de déposition lorsqu’elle est comprise entre 200 et 420°C. 
Liu et al. [65] ont déposé des couches d’AlN par MOCVD à partir du TMA et de l’ammoniac. 
Ils montrent que la réaction entre les précurseurs débute vers 330°C. Il est facile d’imaginer 
qu’à cette température la vitesse de déposition reste très faible. Dans la gamme de température 
testée, il est normal que la température du substrat n’ait pas d’influence notable sur la vitesse 
de déposition puisque notre mode principal d’apport d’énergie est fourni par le plasma. 
Cependant, Barnes et al. [66], qui ont déposé des couches de ZnO par High Vacuum PACVD, 
montrent que la vitesse de déposition est dépendante de la température du substrat. Elle passe 
de 0,03 à 0,138µm/h lorsque la température du substrat passe respectivement de 25 à 230°C. 
Ces ordres de vitesse de croissance représentent la limite basse de nos vitesses de déposition. 
Il est tout à fait probable que l’effet de la température soit masqué par les fortes vitesses de 
croissance liées à la décharge électrique. Par contre, Capote et al. [67] ayant étudié des 
couches de carbone amorphe hydrogéné, montrent que la vitesse de croissance augmente 
quand la température du substrat diminue (4,68-1,8µm/h pour Tsub : -20°C à 140°C 
respectivement). La chute de vitesse de déposition en fonction de la température est expliquée 
par le modèle de l’absorption de la couche. Ce modèle indique que lorsque la température 
augmente, le temps de résidence des espèces absorbées diminue induisant une diminution du 
taux de croissance. Ils montrent également que la vitesse de déposition augmente quand la 
valeur de l’autopolarisation augmente en valeur absolue (-75V à -500V). Ils expliquent cette 
augmentation de vitesse par une augmentation de la puissance fournie au système pour obtenir 
l’autopolarisation souhaitée. Dans notre cas, la puissance fournie au système est fonction du 
pourcentage de l’intensité maximale délivrée par le générateur.  
 
e) Influence de la consigne en courant 
 
Les paramètres les plus déterminants de la vitesse de déposition sont la modulation du signal 
et la pression dans l’enceinte du réacteur. Un dernier paramètre important pouvant influencer 
de manière considérable la vitesse de déposition est l’énergie totale apportée au plasma. La 
FIG. 39 permet de montrer qu’une augmentation de l’intensité du courant électrique circulant 
dans la décharge s’accompagne d’une augmentation de la vitesse de croissance. 
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FIG. 39 : Influence du pourcentage de l'intensité maximale délivrée par le générateur sur la vitesse de 
croissance. 
 
Un courant plus important dans la décharge se matérialise par une impédance globale du 
plasma qui chute, caractéristique d’un milieu plus conducteur et d’un taux d’ionisation plus 
élevé. Dans ce cas, la phase gazeuse sera extrêmement réactive. Si nous considérons 
maintenant le plasma éteint, et une température du substrat comprise entre 200 et 420°C, 
l’ionisation de la phase gazeuse n’a pas lieu ou est négligeable. Lorsque l’électrode excitatrice 
voit un courant électrique de faible intensité, il en résulte un plasma de faible intensité 
lumineuse correspondant à un faible taux d’ionisation de la phase gazeuse. Dans ce cas, la 
vitesse de croissance sera faible et le temps de déposition devra être grand pour obtenir une 
épaisseur de dépôt conséquente. Ainsi, pour une même pression, le taux d’ionisation est un 
paramètre pertinent à suivre. Par contre, lorsque la pression varie, c’est la quantité d’ions qui 
est le paramètre le plus pertinent. 
 
Notre procédé de déposition chimique en phase vapeur assistée plasma permet donc d’obtenir 
des vitesses de déposition élevées (> 2 µm/h) comparé à d’autres méthodes de dépôt en phase 
vapeur. Le Tab. 10 présente les valeurs de la vitesse de déposition obtenues par divers auteurs 








Auteurs Matériaux Procédé Paramètres 
Vitesse de 
déposition 
























et al. [70] 
AlN 
MOCVD 









Al, Ar, N2 
0,13 – 0,40 Pa 
1-2 kW 
1,3 µm/h 






Puissance RF : 
150-350W 
1,5 µm/h 







Tab. 10 : Vitesse de déposition pour différents procédés et différentes conditions de dépôt en phase 
vapeur. 
 
En conclusion, il résulte de la mise au point initiale des revêtements afin d’obtenir un 
revêtement adhérent sans défaut majeur et de l’étude des paramètres d’influence de la vitesse 
de déposition, le paramétrage optimal suivant de notre procédé de dépôt d’AlN par PECVD. 
Un refroidissement lent permet au revêtement de ne pas subir de trop forte contrainte 
responsable de sa détérioration. Une pression totale dans le réacteur élevée, une modulation 
du signal de 100%, une intensité traversant la décharge maximale, un rapport de précurseurs 
proche de 3 conduisent à des vitesses de croissance très élevées. 




C. Caractérisation des matériaux élaborés par PECVD 
1. Matrice d’élaboration des revêtements 
 
Les revêtements qui ont fait l’objet des diverses caractérisations sont désignés par la suite par 
la lettre R suivi d’un nombre de 1 à 21. 


















R1 250 2h 12%  5 15 - - - - 
R2 250 2h 12%  5 20 - - - - 
R3 350 2h 100% 9 20 - - - - 
R4 350 30 min 12%  10 14 1100 1 1350 0,4 
R5 350 30 min 12%  10 100 500 1,25 750 1,25 
R6 350 30 min 12%  10 100 500 0,5 500 0,45 
R7 420 40 min 12%  10 14 1000 1,1 1400 0,5 
R8 420 30 min 12%  10 100 500 1,25 700 1,25 
R9 420 30 min 40%  10 30 750 1,05 950 0,5 
R10 450 30 min 40%  10 30 700 0,65 800 0,4 
R11 450 30 min 40%  10 30 1250 1,5 1850 0,6 
R12 400 60 min 40%  4 100 500 1,4 700 1,25 
R13 420 40 min 12%  10 14 800 1,05 1200 0,6 
R14 420 40 min 12%  3,5 14 1250 0,6 1300 0,25 
R15 420 3h30 40%  3,5 14 1000 0,4 1000 0,2 
R16 420 1h30 12%  3,5 15 _ 1,2 _ 0,5 
R17 420 1h25 12%  2 15 1500 0,5 1700 0,3 
R18 420 1h15 12%  4 15 1250 0,65 1500 0,3 
R19 420 1h 40%  3 15 1250 0,7 1400 0,3 
R20 420 9h10 40%  3,5 15 1175 0,75 1250 0,3 
R21 420 3h15 100%  2,5 15 1250 0,7 1250 0,35 




Les conditions d’élaboration sont consignées dans le Tab. 11. Les caractéristiques et 
propriétés principales établies sont celles correspondant au paramétrage optimal du procédé 
de déposition (revêtements R16, R18 à R21). La caractérisation d’autres revêtements n’est 
effectuée que pour fixer des tendances de variations des propriétés en fonction des paramètres 
de déposition notamment dans le cas des revêtements les plus épais (R20 et R21). A noter que 
la phase gazeuse des revêtements R1, R2 et R3 n’a pu être caractérisée d’un point de vue 
électrique car il s’agissait de la première campagne d’élaboration des revêtements et que la 
démarche de mesure de la tension et de l’intensité ne s’est imposée qu’ultérieurement. 
 
2. Morphologie des dépôts 
a) Morphologie globale observée par microscope électronique à balayage 
 
Les dépôts ont été observés au microscope électronique à balayage, afin de déterminer la 
morphologie des dépôts mais aussi d’appréhender qualitativement l’adhérence de la couche au 
substrat. Les micrographies présentées à la FIG. 40 ont été réalisées pour diverses conditions 
d’élaboration. Cependant, les observations faites sur ces échantillons sont communes à 
l’ensemble des dépôts réalisés et sont caractéristiques de la morphologie globale et de tous les 
détails morphologiques constatés sur l’ensemble des échantillons élaborés. C’est pourquoi les 
diverses micrographies ne sont pas toutes à la même échelle. L’aspect général des surfaces est 
toujours le même ; il est dominé par de petits nodules répartis de manière homogène sur la 
surface observée (R4, R7, R18 et R19) assimilable à une « peau de crocodile » (crocodile 
skin). Les micrographies réalisées en coupe (R4, R7, R16 et R19) permettent de distinguer 
l’interface revêtement/substrat et d’affirmer qu’il n’y a pas de discontinuité dans la couche au 
niveau de cette dernière. Les dépôts semblent homogènes dans l’épaisseur. Par contre, si le 
revêtement est réalisé en multi-passes, il est possible après découpe de l’échantillon de 
distinguer les interfaces entre les différentes couches élaborées. De plus, la cohésion du 
multicouche ne semble pas parfaite car une partie de la dernière couche s’est décollée de la 
couche précédente (FIG. 40 : R20). 
 
D’un point de vue morphologique, la surface laisse apparaître deux types de défauts :  
- des ex-croissances, 
- des nodules géants. 
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FIG. 40 : Morphologies des revêtements en surface et en coupe (MEB). 




Les ex-croissances se matérialisent par de grands agglomérats (R5, R13 et R16) dépassant 
fortement du plan médian de la surface du matériau déposé. Ces ex-croissances sont des sites 
privilégiés pour l’empilement de nodules aboutissant à la dégénérescence de ce défaut de 
surface. Ces défauts nous permettent de comprendre le mode de croissance de la couche qui 
s’effectue par empilement. 
 
Dans la littérature, différents modes de croissance des dépôts ont été mis en évidence : 
colonnaire, nodulaire et en escalier (par marche). 
 
Le mode de croissance en escalier est rencontré en MOCVD [70]. Le dépôt se réalise par 
marches successives qui ont l’allure d’escaliers. 
L’aspect colonnaire se distingue du nodulaire par la formation de colonnes continues dans le 
revêtement. Dans le cas de la pulvérisation cathodique, qui concerne des dépôts fortement 
texturés [71], ce mode de structure des dépôts est largement répandu [72, 73]. Certains auteurs 
trouvent également des modes de croissance colonnaire en MPECVD (Microwave PECVD), 
Zhou et al. [60] précisant que si la structure est colonnaire, cela est dû à la présence 
d’hydrogène atomique présent dans la phase gazeuse. Celui-ci jouerait un rôle important dans 
la suppression des nucléations secondaires en regaséifiant les petites phases présentes dans le 
plasma n’ayant pas la composition du matériau à déposer. 
La croissance nodulaire ou par coagulation est souvent rencontrée en RF-PECVD (Radio 
Fréquence PECVD) [74]. Certains auteurs l’appellent également croissance par nucléation 
secondaire [75]. Différents modèles mathématiques tentent de modéliser les mécanismes de 
croissance en phase plasma [76, 77, 78]. D’une manière générale, la croissance nodulaire est 
réalisée par agglomération. Les nodules deviennent des agrégats, ces agrégats deviennent 
ensuite des super-agrégats [79]. L’origine de formation des dépôts à partir d’une croissance 
nodulaire, en s’appuyant sur la littérature, peut être due : 
- à l’apparition de deux phases (l’une cristalline, l’autre amorphe), 
- aux nucléations secondaires liées à la présence d’hydrogène dans le plasma, 
- à la distance de l’arrivée des précurseurs. 
 
L’influence de l’apparition de deux phases cristallines à la surface du matériau a été étudiée 
par Ross et al. [80], qui ont étudié des couches de silicium hydrogéné déposé par PECVD à 
27,12 MHz. Ils montrent que la densité surfacique des nucléations est fortement dépendante 




de la composition en hydrogène de la phase gazeuse et qu’un milieu fortement hydrogéné 
induit une diminution de la densité surfacique caractéristique selon eux d’un milieu fortement 
amorphe. En d’autres termes, les nucléations de surface sont des cristallites de forme conique 
entourées d’une zone amorphe qui ne peuvent apparaître qu’à partir d’une distance minimale 
depuis le substrat, dans leur cas, 10 nm. 
L’influence de la distance de l’arrivée des précurseurs sur la vitesse de croissance a été 
étudiée par Kyrylov et al. [81]. Ils ont déposé des couches de Ti1-xAlxN par PECVD en 
courant continu pulsé et montrent que la vitesse de croissance est fortement dépendante de 
cette distance. Plus la distance est grande, plus la vitesse de déposition est faible. La vitesse 
passe de 2,1µm/h à 1µm/h lorsque la distance entre l’arrivée des gaz et le substrat passe 
respectivement de 40 à 150 mm pour une même différence de potentiel. Pour une distance de 
40mm, ils obtiennent une texture colonnaire, alors que pour une distance de 150 mm, la 
structure colonnaire semble stoppée par la nucléation de nouveaux grains. 
 
Les différentes observations réalisées au microscope électronique à balayage nous donnent un 
aperçu global de la morphologie de nos couches. On établit donc une tendance à une 
croissance mixte, nodulaire à travers l’examen en surface et parfois colonnaire par 
l’observation en coupe. La croissance en escalier ne semble pas se manifester dans nos 
dépôts. Il est donc nécessaire d’aller au-delà de cette caractérisation qualitative pour essayer 
de comprendre les phénomènes responsables de cette croissance à partir de mesures plus 
quantitatives telles que la rugosité, la taille des nodules. C’est dans ce but que nous avons 
utilisé la microscopie à force atomique en nous intéressant dans un premier temps à des 
mesures quantitatives de rugosimétrie. Puis, nous avons cherché à mettre en évidence les 
propriétés physico-chimiques de surface en réalisant des images de contraste chimique. 
 
b) Rugosimétrie et détails morphologiques en microscopie AFM 
 
Le principe de la microscopie à force atomique (AFM) consiste à utiliser les différentes forces 
d’interaction entre une pointe idéalement « atomique » fixée à l’extrémité d’un bras de levier 
et un échantillon donné. Ces forces regroupent l’ensemble des forces présentes à la surface 
d’un matériau (Van Der Waals, forces électrostatiques, acide base, forces magnétiques…). La 
déflexion du cantilever est suivie à l’aide d’un faisceau laser pointant la surface supérieure du 
cantilever. Les déplacements x, y et z sont contrôlés grâce à une céramique piezo-électrique. 




Il existe deux modes de fonctionnement : le mode « tapping » et le mode « contact ». Le mode 
« tapping » a été créé pour s’affranchir des phénomènes de friction ou de contamination 
présents lorsque la pointe scanne la surface. Il est plus souvent utilisé sur les matériaux ayant 
une faible raideur de contact. Le mode « contact » que nous avons utilisé pour cette étude 
permet de maintenir un contact faible avec la surface de l’échantillon lors du balayage. Cette 
force est maintenue constante grâce à l’asservissement du système piézo-électrique. 
Au départ, nous nous sommes plus particulièrement focalisés sur l’influence de l’arrivée de 
TMA dans le réacteur et sur la morphologie des revêtements obtenus. Le TMA arrive au sein 
du réacteur par 3 orifices, le flux de TMA est orienté perpendiculairement à la surface du 
substrat, l’ammoniac arrive au centre de l’électrode supérieure. Le revêtement étudié est le 
R2. La FIG. 41 présente le positionnement sur l’échantillon des zones analysées (8 au total). 
Les premières observations à l’œil nu montrent la présence de cercles concentriques qui 
apparaissent autour du point situé au niveau de l’arrivée d’ammoniac, et une zone perturbant 
ces cercles apparaît autour des arrivées du TMA. Un substrat de silicium monocristallin poli a 
été choisi pour diminuer l’influence du substrat sur la rugosité finale de la surface du 
revêtement. Il présente une rugosité très faible avec un Ra de 0,40 nm et une hauteur des 
anfractuosités qui varie dans une gamme de 1,37nm. 
 
FIG. 41 : Arrivée des précurseurs et numérotation des zones analysées sur l’échantillon étudié par AFM. 
 
Les morphologies de surface obtenues par AFM sont présentées dans les FIG. 42 à FIG. 44. 
En zone T1 et T2, l’un des lieux d’arrivée du TMA, on remarque des amas à caractère 
nodulaire de taille importante (2 µm de diamètre, 35 nm de hauteur), témoignant d’une vitesse 
de croissance élevée due à une surconcentration du précurseur TMA. 
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  Zone T1     Zone T2 
FIG. 42 : Morphologies observées par AFM en zones T1 et T2. 
 
FIG. 43 : Morphologies observées par AFM des zones numérotées de 3 à 6. 
 
Zone 1      Zone 2 
FIG. 44 : Morphologies observées par AFM des zones 1 et 2. 
 




Nous constatons que pour des zones 3 à 6 éloignées de l’arrivée des précurseurs et notamment 
du TMA, l’allure générale des différentes morphologies de surface reste homogène et 
faiblement perturbée. En zone 2 qui se situe à la verticale de l’arrivée de l’ammoniac, il y a la 
présence locale de quelques ex-croissances verticales à caractère colonnaire. Mais l’arrivée 
d’azote dans cette zone ne provoque pas une hypercroissance comme celle constatée proche 
de l’arrivée de TMA en zone T1 et T2. Sur l’ensemble des zones 1 à 6, les germes 
































FIG. 46 : Différence de hauteur entre le point le plus haut et le point le plus bas de la surface en fonction 
de la zone étudiée. 
 
Les FIG. 45 et FIG. 46 présentent les résultats des mesures topographiques par AFM (rugosité 
moyenne arithmétique (Ra) et la rugosité totale (Rt)). Ces figures montrent que plus on 
s’éloigne de l’arrivée de TMA, plus Ra et Rt mesurés par AFM diminuent. Les amas résultent 
d’un empilement de ces petits germes qui conduisent à une augmentation de rugosité de la 
surface, mais également à l’augmentation de Rt. Les augmentations de Ra et Rt 




s’accompagnent d’une augmentation de l’épaisseur du dépôt dans les zones proches de 
l’arrivée des précurseurs. Ces résultats sont en accord avec ceux observés dans la littérature. 
Par pulvérisation cathodique magnétron, Xu et al. [82] obtiennent des états de surface 
comparables avec Rq=1,468 nm et zmax= 13,056 nm pour un dépôt de 500nm d’épaisseur. 
Benedic et al. [75] obtiennent une plus forte rugosité moyenne quadratique de 23 nm pour des 
couches d’AlN déposées par pulvérisation cathodique pour des applications de filtre FOS 
(filtres à ondes de surface). Cependant, ces différents dépôts ont des épaisseurs importantes 
(1,5µm-4µm). Dalakos et al. [83] ayant étudié des couches de silicium hydrogéné déposées 
par PECVD montrent que la rugosité de surface croît avec le temps de déposition. Elle reste 
inférieure à 10 nm avec des temps de déposition avoisinant les 120 minutes. 
Il semble donc que des épaisseurs importantes participent à l’augmentation de la rugosité de 
surface. Nous confirmons ainsi que l’empilement de nodules peut conduire à la formation 
d’amas dont l’agrégation peut expliquer la formation des ex-croissances décrites 
précédemment. Ces ex-croissances seraient dues à des vitesses de dépositions excessives et à 
des temps de déposition élevés, ainsi qu’à un mélange localement plus riche en TMA. Le 
TMA est le véritable moteur de la croissance de la couche. Yu et al. [84] confirment ce 
résultat en montrant l’importance de la phase gazeuse sur la rugosité qui varie en fonction du 
rapport des précurseurs. 
L’influence des conditions d’élaboration sur la rugosité moyenne arithmétique a ensuite été 
étudiée. Les zones sélectionnées sont des zones de morphologie de surface uniforme, 
éloignées de l’arrivée des précurseurs. La littérature laisse apparaître que des paramètres tels 
que la puissance fournie au système, la température du substrat ou encore la cristallinité du 
dépôt, peuvent être à l’origine des changements topographiques de la surface du revêtement 
déposé. 
Ainsi, Capote et al. [67] annoncent des rugosités quadratiques extrêmement faibles qui varient 
en sens inverse de l’autopolarisation et donc de l’énergie fournie au système, passant de 0,4 
nm à 0,15 nm. Bae et al. [85] ont fait polymériser des films à la surface de verre et de 
silicium, ils montrent également l’importance de la puissance RF fournie au système. Par 
contre, dans ce cas, la rugosité de surface diminue lorsque la puissance augmente. Sun [86] 
montre que la rugosité décroît lorsque l’autopolarisation en valeur absolue (liée à la large 
différence de taille des électrodes) augmente, c'est-à-dire lorsque la puissance RF fournit à 
l’électrode augmente. Ce résultat est également obtenu par Pandey et al. [87], et Yu et al. [88] 
avec des rugosités arithmétiques comprises entre 0,5 et 1 nm. 




Outre la puissance fournie au système, certains auteurs pensent que la température et la 
cristallinité des revêtements jouent également un rôle important sur la topographie de surface. 
Barnes et al. [66] démontrent que la topographie de surface est dépendante de la température 
du substrat. Ils établissent que le changement de topographie de la surface est du à la 
formation de cristallites à plus hautes températures. Jedrzejowski et al. [89], ayant créé des 
nanocomposites de TiN/SiN1.3, montrent que la rugosité arithmétique pour le dépôt de TiN 
polycristallin est égale à 5,2 nm; lorsqu’ils incorporent du SiN1.3 amorphe, la rugosité 
arithmétique avoisine 2 nm sachant que la rugosité du SiN1.3 amorphe seul est égale à 1 nm. 
Li et al. [90] montrent que la rugosité moyenne quadratique peut varier mais n’arrive pas à en 
déterminer l’origine. Cependant, l’étude de la topographie de surface aboutit à dire que la 
quantité d’agrégats augmente lorsque la micro-cristallinité augmente. Les agrégats deviennent 
plus nombreux et donc plus fins sans que la rugosité quadratique soit réellement affectée. 
 
Afin de déterminer les paramètres d’élaboration pouvant influencer les caractéristiques 
topographiques de la surface du revêtement, une étude paramétrique a été réalisée. Nous 
avons donc fait varier la pression (14 à 100Pa), le rapport des précurseurs (NH3/TMA : 4 à 
10), la température du substrat (250°C à 450°C), la tension maximale (500 à 1250V), 
l’intensité du courant circulant dans la décharge électrique (0,5 et 1,5 A) et la modulation du 
signal électrique (12 à 100%). Les différentes conditions d’élaboration testées sont présentées 
dans le Tab. 12. 
 
Echantillon Pression en Pa Tsubstrat °C Umax en V Imax en A Modulation NH3/TMA 
R4 14 350 1100 1 12% 10 
R6 100 350 500 0,5 12% 10 
R7 14 420 1000 1,1 12% 10 
R8 100 420 500 1,25 12% 10 
R9 30 420 750 1,05 40% 10 
R10 30 450 700 0,65 40% 10 
R11 30 450 1250 1,5 40% 10 
R12 100 400 500 1,4 40% 4 
R3 20 350 - - 100% 9 
R1 15 250 - - 12% 5 
Tab. 12 : Conditions d'élaboration de différents revêtements. 



































FIG. 47 : Valeurs de Ra pour les différents revêtements élaborés suivant les conditions du Tab. 12. 
 
Quelles que soient les conditions d’élaboration, la rugosité du revêtement avoisine toujours la 
valeur de 2 nm (FIG. 47). La pression, l’énergie fournie au plasma ou encore la modulation du 
signal, moteurs de la croissance du dépôt ne semblent pas avoir une influence notoire sur cette 
rugosité. La disparité des valeurs de rugosité moyenne d’un revêtement à l’autre se trouve 
dans l’incertitude de mesure de rugosité moyenne réalisée sur un même échantillon dans des 
zones éloignées de l’arrivée des précurseurs. Il est donc difficile de statuer sur l’effet d’un des 
paramètres d’élaboration que nous avons fait varier. Nous avons donc décidé de réaliser une 
analyse de la taille des germes élémentaires. La FIG. 48 présente les résultats obtenus. La 
largeur des nodules varie entre 200 et 320 nm, alors que la hauteur des nodules varie de 6 à 13 
nm. Nous constatons que la hauteur des nodules croît quand la largeur de ces derniers 
augmente. Park et al. [91] qui ont déposé des couches de InxGa1-xN sur différents substrats 
montrent que la taille des particules en surface augmente lorsque la proportion d’indium 



































FIG. 48 : Largeur et hauteur des nodules pour différents revêtements testés. 




Ainsi la taille des atomes présents dans le revêtement pourrait influencer la taille des 
particules en surface. Dans notre cas, c’est le rapport des précurseurs NH3/TMA qui semble 
influencer la taille des nodules. Lorsque ce rapport diminue et donc que la proportion de TMA 
augmente dans le réacteur, cela s’accompagne d’une augmentation de la tailles des nodules 
élémentaires. 
Pour ces échantillons, nous constatons que le rapport largeur/hauteur des nodules reste 
















FIG. 49 : Rapport de la largeur et de la hauteur des revêtements testés. 
 
Les observations morphologiques et les données topographiques obtenues par AFM 
confirment que le TMA est le moteur de croissance des revêtements. La rugosité est fortement 
affectée par l’arrivée des précurseurs. Une forte concentration de TMA modifie la rugosité de 
surface par la formation d’amas qui peuvent dégénérer en ex-croissances. Nous avons pu 
mettre en évidence que le rapport NH3/TMA influence également la taille des nodules. 
Cependant, le rapport l/h de ces nodules reste constant autour de 30 indiquant que le mode de 
croissance de la couche est identique quel que soit les conditions d’élaboration et qu’il est 
essentiellement nodulaire. 
Même si la littérature insiste fortement sur la dualité cristallinité/topographie de surface, nous 
n’avons pas pu mettre en évidence l’influence de l’un des paramètres d’élaboration 
(température, énergie fournie au plasma, pression et modulation) sur la rugosité. Il semble que 
la rugosité moyenne de surface, qui varie dans une large gamme pour un même échantillon, 
dépende nettement de la vitesse de déposition ; des temps de déposition élevés et des phases 
gazeuses riches en précurseurs accentuant cet effet. 




Cependant, afin de mieux comprendre la dualité cristallinité/topographie de surface, certains 
échantillons ont été étudiés en contraste chimique pour faire apparaître des corrélations entre 
topographie et nature chimique des nodules dépassant de la surface. 
c) Contraste chimique 
 
Le principe de la mesure en force latérale en AFM est le même que pour le mode contact, à la 
différence près que la détection de la torsion s’effectue dans le plan de l’échantillon (cellule 
photoélectrique horizontale). 
L’image définitive est obtenue en soustrayant de l’image retour l’image aller de manière à 
éliminer la contribution topographique et à ne garder que la contribution physico-chimique. 
Avec ce choix arbitraire de traitement, les zones à plus fortes frictions seront claires tandis 
que les zones à plus faibles frictions seront plus foncées. Ainsi, nous avons pu dégager cinq 
comportements différents. 
 
FIG. 50 : Force latérale et topographie de surface du revêtement R9 déterminées par AFM. 
 
Sur la FIG. 50, l’image en force latérale reste totalement homogène même si l’image 
topographique présente localement des nodules répartis de manière uniforme sur la surface. 
Cela correspond à un mode de croissance nodulaire à vitesse constante, caractéristique de la 
très grande majorité des revêtements obtenus, dans les zones éloignées des lieux d’arrivée des 
précurseurs. 
Sur la FIG. 51, des ex-croissances sont présentes à la surface et réparties de manière uniforme 
en surface. Il en ressort que ces ex-croissances correspondent à des frictions plus fortes alors 
que le reste de la surface présente des nodules répartis uniformément et un comportement 
tribologique stationnaire à plus faible frottement. 
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FIG. 51 : Force latérale et topographie de surface du revêtement R7 déterminées par AFM. 
 
FIG. 52 : Force latérale et topographie de surface du revêtement R14 déterminées par AFM. 
 
Sur la FIG. 52, la topographie de surface est à peu près homogène en hauteur avec un faible 
Rz, mais l’image de force laisse apparaître un comportement tribologique différent par point 
dont la taille correspond à des nodules élémentaires. 
 
FIG. 53 : Force latérale et topographie de surface du revêtement R6 déterminées par AFM. 
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Dans le cas de la FIG. 53, les contrastes chimiques mis en évidence localement s’étendent sur 
des aires beaucoup plus importantes que la seule aire de surface d’un seul nodule élémentaire. 
Ce contraste chimique dépasse le cadre de la simple aspérité de surface, il regroupe plutôt un 
ensemble de nodules élémentaires. 
 
FIG. 54 : Force latérale et topographie de surface du revêtement R3 déterminées par AFM. 
 
Sur la FIG. 54, les fortes ex-croissances à la surface présentent un comportement tribologique 
différent de l’ensemble de la surface. Le contraste chimique reste identique d’une ex-
croissance à l’autre, comme si la nature des ex-croissances, dont la hauteur varie sur 
l’ensemble de la surface, était identique. 
 
Même si dans la majorité des cas, nous avons obtenu des surfaces à comportement 
tribologique uniforme et constant en surface, il ne faut pas perdre de vue que la surface 
sondée reste l’extrême surface. Les différences de contrastes chimiques mis en évidence 
démontrent donc dans tous les cas présentés un comportement tribologique différent et donc 
une nature chimique différente. Cette nature chimique différente peut être expliquée par une 
composition chimique différente, intrinsèque ou résultant d’une éventuelle oxydation 
superficielle, ou par une nature cristalline différente. Comme établi par différents auteurs et 
rapporté précédemment, les nodules débouchant de la surface sont des cristallites entourés 
d’un milieu amorphe. Dans notre cas, les fortes ex-croissances qui conduisent à un 
comportement tribologique différent mis en évidence en contraste chimique peuvent être des 
cristallites. Si tel est le cas, le reste de la surface qui présente des nodules élémentaires de plus 
petite taille serait entièrement amorphe. Ainsi, nous confirmons que tous les nodules de 
surface ne sont pas des cristallites et que globalement le mode de croissance est nodulaire ou 
globulaire indépendamment de l’état cristallin de notre matériau. Par contre, pour les surfaces 
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qui présentent des nodules de morphologie identique et un comportement tribologique 
différent au niveau de ces nodules élémentaires (R14), chaque nodule devrait être de nature 
différente de son voisin.  
 
Nous confirmons que les nodules élémentaires de surfaces ne sont pas seulement des 
cristallites dépassant de la surface, ils peuvent être indépendamment cristallin ou amorphe ou 
de nature chimique différente. Par contre, les fortes ex-croissances présentes en surface 
manifestent toujours un comportement tribologique à friction élevée pouvant indiquer la 
formation de cristallites. 
 
Même si la dualité cristallinité et topographie de surface n’a pu être mise en évidence de 
manière évidente, nous montrons l’importance de la composition chimique de la phase 
gazeuse et de la vitesse de croissance sur le mode de croissance des revêtements. Les résultats 
que nous avons obtenus s’inscrivent dans les grandes tendances définies par les différents 






























3. Physico-chimie des revêtements 
a) Analyse élémentaire par spectrométrie à dispersion d’énergie 
 
Des analyses physico-chimiques semi-quantitatives des revêtements ont été réalisées dans un 
premier temps par dispersion d’énergie X couplée au MEB. Celles-ci ont permis de faire une 
analyse comparative par rapport à du nitrure d’aluminium massique contenant notamment 
l’oxyde d’yttrium comme ajout de frittage (FIG. 55). 
 
 
FIG. 55 : Spectre EDX d'un nitrure d'aluminium commercial avec Y2O3 comme ajout de frittage. 
 
FIG. 56 : Spectre EDX d'un échantillon de nitrure d'aluminium déposé par PECVD. 
 
La FIG. 56 présente le spectre EDX réalisé sur l’un de nos revêtements élaborés par PECVD. 
Les deux spectres présentent des aspects comparables. Nos revêtements sont composés 
majoritairement d’azote et d’aluminium. Le volume analysé en EDX est de l’ordre du µm3. 
L’information donnée par l’EDX est donc une information globale en volume de la 
composition de la couche déposée. L’analyse quantitative des éléments chimiques de notre 
référence est donnée dans le Tab. 13. Nous présentons les résultats pour seulement 3 espèces 
chimiques Al, O et N car la quantité du carbone est difficilement appréciable par cette 
technique. 




Tab. 13 : Composition massique et atomique des éléments Al, N et O de l’AlN commercial fritté. 
Pour l’AlN fritté (Tab. 13), le pourcentage atomique de l’azote est fortement majoré par 
rapport à l’aluminium avec une valeur de 60% atomique contre 36% pour l’aluminium. La 
présence d’oxygène est également constatée avec un pourcentage proche de 4%. 
 
Tab. 14 : Conditions d'élaboration de trois revêtements caractérisés par EDX. 
 
Tab. 15 : Composition chimique en différentes zones des différents revêtements R4, R5 et R6. 
Les conditions d’élaboration des revêtements testés sont présentées dans le Tab. 14. Les 
analyses chimiques (Tab. 15) ont été effectuées en même temps et dans les mêmes conditions 
opératoires de détection que la référence de nitrure d’aluminium fritté. Nous constatons que le 
pourcentage d’azote avoisine les 61%, le pourcentage d’aluminium avoisine les 34%, et 
l’oxygène est proche des 5%. En prenant en compte, les éléments aluminium, azote et 
Mass% At% 
 
N Al O N Al O 
Référence 45,03 51,76 3,22 60,27 35,96 3,77 















R4 14 1100 1 1350 0,4 350°C 10 12% 
R5 100 500 1,25 750 1,25 350°C 10 12% 
R6 100 500 0,5 500 0,45 350°C 10 12% 
Mass% At% Zone 
échantillon N Al O N Al O 
Bordure R4 45,95 49,55 4,50 60,77 34,02 5,21 
Centre R4 44,80 50,35 4,84 59,59 34,77 5,64 
Bordure R5 47,16 49,74 3,09 62,31 34,12 3,58 
Centre R5 46,64 49,49 3,87 61,59 33,93 4,48 
Bordure R6 44,88 49,20 5,92 59,36 33,78 6,85 
Centre R6 45,95 50,30 3,75 60,99 33,65 4,36 




oxygène, nous retrouvons des proportions comparables à notre échantillon de référence. De 
plus, la composition chimique est uniforme sur l’ensemble des revêtements. 
Dans le cas de l’échantillon de référence, l’oxygène peut être due à l’ajout de frittage qui est 
l’oxyde d’yttrium (Y2O3). Par contre, pour nos revêtements, l’oxygène peut être de l’oxygène 
de contamination lors de la phase d’élaboration ou peut indiquer que ces échantillons ont une 
tendance à une légère oxydation lorsqu’ils sont placés à l’air libre. Mortet et al. [92] qui ont 
déposé des couches d’AlN par pulvérisation montrent que les spectres EDX sont constitués 
essentiellement d’aluminium et d’azote, mais présentent également une certaine quantité 
d’oxygène de contamination identique pour chaque échantillon. Toutefois, l’EDX n’est pas 
une technique discriminante permettant de dissocier l’effet de chaque paramètre sur la 
composition chimique du revêtement. Mais elle nous permet de dire que les échantillons 
élaborés par PECVD présentent un spectre identique à celui du nitrure d’aluminium fritté. 
b) Caractérisation par spectroscopie infrarouge à transformée de Fourier 
 
La spectrométrie infrarouge à transformée de Fourier (IRTF en français, FTIR en anglais) 
consiste à irradier la matière par des photons excités. Ces photons, ayant une fréquence de 
l’infrarouge moyen, vont interagir avec celle-ci pour mettre en évidence les différentes 
liaisons entre les différents atomes. Lorsque l’énergie du faisceau lumineux est voisine de 
l’énergie de vibration de la molécule, cette molécule va rentrer en résonance et absorber 
l’énergie du rayonnement. Les pics sur le spectre sont dus à l’absorption de l’énergie du 
rayonnement par le matériau d’où le terme de bande d’absorption. La méthode étant 
particulièrement adaptée à la caractérisation des couches minces, elle nous a permis d’aller 
plus loin dans la connaissance de la composition chimique de nos revêtements. 
 
Le domaine d’étude a été restreint au moyen infrarouge, c'est-à-dire pour un nombre d’onde 
compris entre 400 et 4000 cm-1. Les tests ont été effectués sur un spectromètre infrarouge 
Nicolet 710. Dans ce domaine d’étude, seuls les modes de vibrations sont sollicités. Nous 
avons tracé plusieurs spectres afin d’appréhender l’influence de certains paramètres sur 
l’allure des spectres. 
Les spectres d’absorption présentent 4 régions différentes : la zone située entre 2800 et 3300 
cm-1, la zone autour de 2125 cm-1, la zone autour de 1500 cm-1 et la zone située au niveau de 
l’empreinte digitale avoisinant les 660 cm-1 (FIG. 57). Dans nos revêtements, les principaux 
atomes à pouvoir engager des liaisons sont : H, C, N et Al provenant des précurseurs et 




l’oxygène mis en évidence par EDX. Le Tab. 16 récapitule les attributions de bandes 
d’absorption par divers auteurs ayant élaboré des revêtements d’AlN. La liaison Al-O se situe 






Al-N C-N C-H N-H C≡N Al-H Al-N2 
Ju-Won Soh 




1350 1590 2160   
Azema [59] 670   3340  2200  
Clergue-
Ansart [23] 








  2130 
Cheng [94] 673       
Prokofyeva 
et al. [109] 
665 (TO) 
884 (LO) 
      
Sanz-Hervars 
et al. [99] 
680-670 
672 (TO) 
      
Nomura [96] 650   3100 2200   
Tab. 16 : Tableau récapitulatif de l'attribution des bandes d'absorption par différents auteurs ayant 
élaboré des dépôts de nitrure d'aluminium. 
 
Comme beaucoup d’autres auteurs, nous constatons que nos dépôts contiennent d’autres 
liaisons que la liaison Al-N. L’identification des liaisons présentes dans le dépôt peut être 
réalisée à partir des bandes d’absorption de l’ensemble des combinaisons de liaisons 
atomiques présentes dans la phase gazeuse (FIG. 58). La région autour de 3000 cm-1 peut 
correspondre à des liaisons hydrogénées C-H et N-H. Le carbone hydrogéné simple liaison se 
situe à 2800 cm-1, la bande à 3200 cm-1 attribuée à N-H peut également être un carbone 
hydrogéné présentant une double ou une triple liaison. 









FIG. 58 : Corrélation entre les liaisons chimiques possibles et les zones caractéristiques de nos spectres. 
 
La zone du spectre avoisinant les 1500 cm-1 montre bien que, des impuretés sont présentes 
mais il est très difficile de les dissocier. Elles peuvent correspondre aux liaisons N-H et C-H 
en mode bending. De plus, dans cette zone, il est également possible d’avoir de type C-N ou 
des doubles liaisons C=C, C=N, qui sont des groupements que l’on retrouve dans des familles 
de types amines, alcynes, alcènes… 
Il existe plus particulièrement deux zones importantes sur le spectre infrarouge : la bande 
située à 2125 cm-1 et la bande située autour de 660 cm-1. Concernant la bande d’absorption 
située à 2125 cm-1, les vibrations des liaisons, C≡N, C≡C, voire plus complexes, peuvent être 
envisagées. Cependant des désaccords subsistent sur l’attribution de cette bande. Ju-Woh Soh 





















et al. [95] ont déposé de l’AlN sur des substrats silicium par le procédé ECR-PECVD 
(Electron Cyclotron Resonance). Ils affectent la bande d’absorption à 2160 cm-1 à la liaison 
C≡N. Nomura et al. [96] attribuent également cette bande d’absorption à C≡N. Ils montrent 
que l’aire de la bande d’absorption diminue lorsque le rapport de N2/H2 diminue, mais que 
l’aire de la bande d’absorption située à 3100 cm-1 augmente quand ce rapport augmente, 
l’attribuant à N-H. Hasegawa et al. [97] attribuent cette bande à Al-H. Mazur et al. [98] 
attribuent cette bande à une liaison de type complexe AlN≡N. Mazur a également étudié la 
liaison Al-H par spectrométrie par effet tunnel, il en ressort que la bande d’absorption Al-H 
devrait se situer vers 1815 cm-1. La liaison C≡N ne se situerait pas à 2125 cm-1 mais plutôt 
vers 2250 cm-1. Par contre, la fréquence de cette bande correspondrait plus à une triple liaison 
C≡C comme celle présente dans les alcynes. Certains auteurs ont étudié la liaison complexe 
formée avec l’azote diatomique N2. Afin d’identifier cette bande, nous avons fait varier le 
rapport de NH3/TMA de 2 à 6, les résultats sont présentés à la FIG. 59. 
 
FIG. 59 : Influence du rapport NH3/TMA sur la bande d'absorption située à 2125 cm-1. 
 
Nous remarquons que plus la proportion d’ammoniac augmente dans l’enceinte du réacteur, 
plus la bande d’absorption présente une aire et une intensité plus élevées. La seule source de 
carbone présente dans l’enceinte du réacteur provient du triméthylaluminium. Il semblerait 
donc peu probable que cette bande d’absorption soit représentative du carbone et donc d’une 
triple liaison C≡C. Cette bande est exclusivement due à une réaction avec l’ammoniac. En 
fraction atomique, quel que soit le mélange gazeux, la quantité d’hydrogène présente dans la 
phase gazeuse avoisine toujours les 70%. Il serait donc très probable que cette bande 
d’absorption fasse intervenir essentiellement l’élément chimique azote.  
Pour mieux comprendre la formation de la bande d’absorption située à 2125 cm-1, nous avons 









élaborés dans les mêmes conditions (420°C, NH3/TMA=10, mod. du signal 12%). Nous 
observons que la bande d’absorption qui se situe à 2120 cm-1 est plus intense pour les fortes 
pressions que pour les pressions plus faibles dans notre gamme de pression. S’il s’agit 
réellement de la liaison complexe Al - N2 comme l’identifient Mazur et al., elle est favorisée 
par les fortes pressions. En d’autres termes, les atomes se trouvent plus près les uns des autres, 
et préférentiellement, puisque le choix est plus facile, de l’azote se combine avec un autre 
azote pour former du N2 qui engage une liaison complexe avec l’aluminium. Sanz-Hervas et 
al. [99] ont déposé de l’AlN sur du silicium (001) par RF reactive sputtering avec une cible 
d’aluminium dans un milieu d’azote et d’argon. Ils observent également une bande 
d’absorption à 2120 cm-1, ils l’attribuent également à AlN2. Ils confortent les hypothèses de 
Mazur car dans leur milieu ambiant, il n’y a ni de l’hydrogène, ni de composé contenant du 
carbone. Des effets de pression se traduisant par des distances intermoléculaires et des libres 
parcours moyens plus faibles semblent favoriser les réactions entre les molécules et les 
atomes. Il se peut également que le bombardement électronique ou ionique soit à l’origine de 
cette différence. Comme nous l’avons vu dans l’étude du comportement électrique de la phase 
gazeuse, pour une même consigne au niveau du générateur, le degré d’ionisation est 
identique. Un bombardement électronique ou ionique pourrait venir décrocher la molécule N2 
ayant formé une liaison complexe, ce qui pourrait expliquer cette différence aux basses 
pressions où le bombardement électronique et ionique est plus important. 
 
 
FIG. 60 : Influence de la pression sur les spectres infrarouges. 
 




L’étude de l’influence de la pression présente un autre intérêt. En effet, la deuxième 
différence majeure entre les deux spectres de la FIG. 60 apparaît dans la zone autour de      
660 cm-1. Pour les faibles pressions, la bande présente une largeur à mi-hauteur très faible 
ainsi qu’une seconde bande d’absorption située au pied de la plus importante. 
Cette bande, la plus intense du spectre, située autour de 660 cm-1, et plus précisément dans 
l’intervalle 600-1100 cm-1, est caractéristique de nombreux modes de vibration de la liaison 
AlN. Lorsque l’AlN cristallise dans le mode wurtzite, différents modes de vibration peuvent 
être activés. La symétrie de groupe correspondante est P63mc appartenant au groupe de 
symétrie C46υ. Lorsque la structure est de type blende, donc cubique, le groupe de symétrie est 
Fm3m ou F43m. La théorie des groupes, prédit au centre de symétrie, 8 modes de vibrations : 
2A1 + 2B1 + 2E1 + 2E2 [100]. 
Ces 8 modes de vibrations sont constitués de 2 modes acoustiques et de 6 modes optiques. 
Γac=A1+E1 et Γopt=A1+2B1 + 2E2 + E1 (Tab. 17). 
 
Nombre d’onde en cm-1 
Mode 
Calculée Expérimentale à 25°C 
E2 (low) 252 248,6 
B1 (low) 571 - 
A1 (TO) 615 611 
E1 (TO) 673 670,8 
E2 (high) 667 657,4 
B1 (high) 778 - 
A1 (LO) 881 890 
E1 (LO) 922 912 
Tab. 17 : Bandes d'absorption et nombre d’onde des différents modes de vibration de l'AlN wurtzite [101]. 
 
Le Tab. 17 présente les différentes valeurs du nombre d’onde de ces modes de vibration 
visibles en infrarouge. Les modes A1 et E1 sont polarisés alors que les modes E2 sont 
invisibles en IR puisque seul les moments polaires sont visibles. Pour observer les modes E2, 
il faut réaliser un spectre Raman. Les modes B1 sont silencieux. Il est important de spécifier 
que le mode E1 (TO) est excité par un champ électrique perpendiculaire à l’axe c de la maille 
élémentaire, alors que le mode A1 (TO) est présent lorsque le champ électrique est parallèle à 




l’axe c. Cependant, les différences entre les divers auteurs pourraient provenir de l’état de 





Nombre d’onde cm-1 
selon Tütüncü et al. [102]
Nombre d’onde cm-1 
selon McNeil et al. 
[103] 
Nombre d’onde cm-1 


















Tab. 18 : Bandes de vibration et nombre d'onde correspondant des modes actifs en infrarouge. 
 
En effet, Gleize et al. [105] montrent que les bandes d’absorption sont dépendantes de l’état 
de contrainte du matériau. La différence peut atteindre 15 cm-1 lorsque le film est sous 
contrainte. Gorczyca et al. [106] calculent les variations des valeurs des bandes d’absorption 
en fonction de la pression appliquée sur l’échantillon. Ils notent que le nombre d’onde 
augmente quand la pression augmente. Les variations peuvent atteindre 50 cm-1 quand les 
pressions sont importantes. Ce résultat est également obtenu par Sanjurjo et al. [107]. 
Darakchieva et al. [108] montrent que le mode E1(TO) est sensible aux variations de 
déformation ezz suivant l’axe c. Le nombre d’onde de la bande d’absorption augmente quand 
la déformation augmente, c'est-à-dire quand l’épaisseur du film diminue. Les auteurs 
observent aussi que le paramètre de maille c diminue avec l’épaisseur et semble tendre vers la 
valeur c = 0,49816 nm pour un matériau non contraint sous l’effet de relaxations. Ce résultat 
est également relevé par Prokofyeva et al. [109] qui annoncent une variation du nombre 
d’onde en fonction de la contrainte de -6,3±1,4 cm-1/GPa. Mortet et al. [92] établissent que le 
paramètre c passe de 0,498 nm à 0,56 nm quand les contraintes de compression passe 
respectivement de 0 à 5 GPa, ce qui correspond à un taux de compression 0,002 nm/GPa. 
Outre l’environnement chimique des atomes, tous ces résultats tendent à montrer que les 
différences observées entre les différents auteurs peuvent également être expliquées par les 
contraintes subies par le revêtement. 





FIG. 61 : Influence de la température du substrat sur l'allure des spectres infrarouges. 
Sur la FIG. 61 apparaissent les spectres de trois revêtements que nous avons élaborés dans des 
conditions similaires (15Pa, TMA/NH3=5, temps de dépôt 2h, modulation 12%, 800V), seule 
la température du substrat a varié (250°C, 300°C et 350°C). Chaque spectre présente les 
bandes d’absorption décrites plus haut. Nous observons la bande située autour de 660 cm-1 qui 
correspond à l’oscillateur Al-N (vibration du mode optique E1(TO)). La largeur à mi-hauteur 
de la bande d’absorption diminue lorsque la température du substrat augmente. Cette 
différence peut provenir du changement de l’environnement proche de l’oscillateur Al-N ou 
indiquer que l’organisation interne du matériau change. Lorsque le matériau est cristallin, la 
bande d’absorption est très bien définie et la largeur à mi-hauteur correspond essentiellement 
à l’erreur instrumentale. La quantité d’impuretés présentes dans le matériau ne diminue pas 
dans cette gamme de température, il est donc fort probable que l’architecture interne du 
matériau soit à l’origine de la diminution de la largeur à mi-hauteur. 
Pour mieux cerner l’attribution des bandes d’absorption dans l’intervalle de fréquence de 600 
à 1100 cm-1, nous avons étudié des spectres IR en lumière polarisée (FIG. 62). 





FIG. 62 : Influence de l'angle d'inclinaison du faisceau IR par rapport à la surface. 
 
Nous avons fait varier l’angle d’inclinaison du faisceau infrarouge par rapport à la surface de 
notre échantillon de 0 à 70°. Cette variation permet d’observer nettement une bande 
d’absorption supplémentaire et également d’identifier la bande située au pied de la bande 
située à 660 cm-1 lorsque le faisceau est directement transmis au travers de la surface (notée 
sur la FIG. 60). Les deux bandes d’absorption se situent à 657 et 882 cm-1 et doivent 
correspondre respectivement aux modes E1(TO) et A1(LO). Bergman et al. [110] ont étudié 
l’influence de la rotation sur la variation du nombre d’onde associé à chaque mode de 
vibration en spectrométrie Raman. Ils cherchaient à montrer l’influence sur les spectres des 
modes purs et quasi-purs de vibration. Ils ont sollicité les différents modes en faisant varier 
l’angle θ comme décrit sur la FIG. 63. Le mode A1 est polarisé suivant l’axe c, alors que le 
mode E1 est polarisé suivant les axes a1 et a2. Ainsi, Bergman et al. montrent que des modes 
différents apparaissent en fonction des angles d’incidence. Lorsque l’angle d’incidence 
correspond à des plans ne pouvant solliciter des modes purs de vibration, ils montrent que des 
modes quasi-purs apparaissent, dont le nombre d’onde se situe entre les différents modes 
purs : (E1(LO) ; A1(LO)) et (A1(TO) ; E1(TO)). A titre indicatif, lorsque un matériau de type 
AlxGa1-xN est élaboré, pour 0<x<1, Liu et al. [111] montrent que ce type de matériau donne 
des modes de vibration qui se situent entre les modes purs de l’AlN et du GaN. De plus, la 
valeur de l’angle β (FIG. 63) du rayon du faisceau ayant pénétré dans le matériau dépend de 
l’angle θ du faisceau incident et de l’indice de réfraction du matériau traversé suivant la 
relation n1sinθ=n2sinβ avec n1=1 (air) et n2=2,2 (AlN). Il est possible qu’une légère dispersion 
des résultats dans l’attribution des nombres d’onde aux différents modes soit due à la 









Ce changement d’angle correspond à un déplacement sur la courbe des modes quasi-purs et 
donc peut conduire à une dispersion de la valeur du nombre d’onde associée aux bandes 
d’absorption. A titre d’exemple, en transmission directe et pour des revêtements dont l’indice 
de réfraction varie entre 1,6 à 1,9, l’angle β peut varier de 7°. 
    
FIG. 63 : Variations des modes quasi purs en fonction de l'angle d'incidence. 
 
Avec ces résultats, nous comprenons qu’il existe en effet une relation entre l’orientation du 
cristal et les modes sollicités en Raman ou en infrarouge. Ainsi, d’après Sanz-Hervas et al. 
[99], il serait possible de prédire l’organisation structurale du matériau. Lorsque le mode E1 
(TO) est présent, ils indiquent que le spectre de diffraction de rayons X donnera un pic 
correspondant à la direction (00.2). Lorsque le spectre infrarouge présente les deux bandes 
d’absorption correspondant aux modes A1 (TO) et E1 (TO), la diffraction des rayons X 
donnera deux pics correspondants aux plans perpendiculaires à la direction (10.2) et (10.3). 
Ainsi l’environnement chimique de l’atome, l’état de contrainte du matériau, l’existence des 
modes quasi-purs, l’état cristallin et l’orientation cristalline du matériau sont autant de 
paramètres pouvant avoir des influences importantes sur la présence et l’attribution des 
bandes d’absorption. 
 
c) Caractérisation par spectroscopie de photoélectrons (XPS) 
 
 
Les mesures ont été réalisées au laboratoire Biophy Research de Fuveau sur le spectromètre 
Scienta 200. La source utilisée est la raie Kα monochromatisée de l’Aluminium (450Watt). 
L’étude a été réalisée sur 3 revêtements (R16, R17 et R19). Les incidences 0° et 75° 




correspondent respectivement à une analyse en détection normale (profondeur<10nm) et en 
détection rasante (<2nm). La surface analysée est de 0,5x4mm2 en détection normale. Les 
résultats sont présentés dans le Tab. 19. 
 
Echantillons Angle % C % O % Al % N O/Al N/Al 
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Tab. 19 : Pourcentage atomique des éléments chimiques présents en extrême surface. 
 
Le premier constat évident est que l’extrême surface est complètement contaminée. Les 
pourcentages de carbone et d’oxygène sont très importants dans le cas des détections 
normales. Pour le revêtement R17, l’analyse angulaire permet de mettre en évidence qu’en 
extrême surface le carbone est plus présent qu’en profondeur dans la couche. Et en incidence 
rasante, il ne reste quasiment plus d’azote (<2% atomique). Même l’aluminium disparaît au 
profit des espèces carbonées. 
A une profondeur analysée de 10nm, l’azote est présent en faible quantité entre 9 et 16%. Le 
pourcentage de l’aluminium reste constant avec une valeur en pourcentage atomique comprise 
entre 29 et 34%. La présence de carbone est assez importante avec un pourcentage atomique 
compris entre 13 et 25%. L’élément le plus présent en pourcentage atomique est l’oxygène 
avec une valeur comprise entre 35 et 43%. Cela montre bien que l’extrême surface du dépôt 
subit une oxydation modifiant fortement le revêtement. Nous présentons en suivant les 
environnements chimiques de chaque atome afin d’obtenir des informations complémentaires 
sur la nature des liaisons chimiques présentes en extrême surface. 
 
(1) Environnement du carbone et de l’oxygène 
 
Les liaisons de type carbure d’aluminium sont extrêmement faibles (4% des liaisons du 
carbone) soit 0,67% des liaisons présentes à la surface du revêtement. A noter également la 




présence de liaison de type imide (1-2%). Le carbone est sur chaque échantillon 
majoritairement lié à un autre carbone ce qui fait penser à des chaînes d’hydrocarbure ayant 
été adsorbées à la surface du matériau. Le carbone présent provient donc essentiellement de la 
contamination. 
Pour l’oxygène, nous constatons la présence de deux espèces chimiques majoritaires : une 
forme d’oxyde d’aluminium et une forme hydroxyde. L’oxygène oxyde fortement nos dépôts 
jusqu’à des profondeurs supérieures à 10 nm. La forme oxyde d’aluminium est plus présente 
en profondeur que la forme hydroxyde et inversement en extrême surface. 
 
(2) Environnement de l’aluminium 
 
Al2p Echantillons Angle 
Al-N Al2O3 / Al(OH)3 








75° - 100 (19,20) 




Tab. 20 : Répartition en pourcentage de la nature des liaisons de l'aluminium. 
 
Nous constatons qu’en extrême surface, il n’y a plus de liaisons Al-N sur l’échantillon R17, 
par contre les formes hydroxyde et oxyde engagent 100% l’aluminium en extrême surface. De 
plus, lorsque nous regardons l’environnement de l’oxygène, la forme chimique hydroxyde est 
beaucoup plus présente. En d’autre terme, il semble que l’oxydation se fasse essentiellement 
au détriment des liaisons Al-N qui sont majoritairement présentes dans nos dépôts. L’extrême 
surface s’oxyde majoritairement par hydrolyse de la surface, alors que l’oxydation en 










(3) Environnement de l’azote 
 
N1s Echantillons Angle 
N-Al (1) N-Al (2) N-C N-C=O NH4+



































Tab. 21 : Répartition en pourcentage de la nature des liaisons de l'azote. 
 
L’environnement de l’azote est majoritairement constitué de liaisons Al-N avec des 
proportions variant de 72 à 87% à une profondeur avoisinant les 10nm. A noter également que 
les liaisons de type amine et amide représentent un pourcentage non négligeable des liaisons 
impliquant l’azote variant de 13 à 26% (représentant 2-3% des liaisons totales). Ces liaisons 
peuvent être des contaminations provenant de l’extérieur. Le reste des liaisons azotées se 
trouvant sous forme d’ammoniac ionique. 
 
L’analyse de l’extrême surface nous permet de connaître la composition chimique de cette 
dernière. Il semble que de nombreux contaminants soient adsorbés à la surface notamment des 
hydrocarbures. Il est à noter que certaines liaisons telles Al-C et N-C peuvent être présentes 
mais semblent être en quantité négligeable. Les dépôts d’AlN sont soumis à une sévère 
oxydation en surface qui semble se propager en profondeur dans le revêtement. L’oxydation 
se fait au détriment de l’azote dont la proportion décroît considérablement de l’extrême 
surface vers le cœur de l’échantillon. 
 
L’étude par XPS a été poursuivie sur le revêtement R16 afin de connaître la composition 
chimique en profondeur. Elle a été réalisée avec des conditions de décapage de plus en plus 
sévères. Les atomes concernés sont l’aluminium, l’azote, l’oxygène et le carbone. Les 
résultats apparaissent à la FIG. 64. 
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FIG. 64 : Composition atomique du revêtement R16 en profondeur. 
 
Après les premiers décapages, les polluants d’extrême surface disparaissent. C’est donc un 
carbone de contamination adsorbé à la surface du matériau, qui disparaît totalement avec les 
décapages consécutifs. De même, l’oxygène présent en extrême surface se retrouve en 
quantité de plus en plus faible à chaque décapage. Et au fur et à mesure que le décapage se 
poursuit, le revêtement tend vers la composition chimique de l’AlN proche de la 
stoechiométrie. Il apparaît clairement que l’oxygène disparaît au profit de l’azote dont le 
pourcentage maximal atteint 37%. L’aluminium augmente légèrement au fur et à mesure des 
décapages pour tendre vers une valeur de 50% du pourcentage d’atomes présents dans la 
couche. 
 
En conclusion, les analyses par EDX, FTIR et XPS concourent toutes à établir que nos 
revêtements sont majoritairement constitués d’AlN et comprennent un peu d’oxygène résiduel 
introduit à l’élaboration dont la proportion diminue de l’extrême surface vers le cœur du 
matériau. Il peut s’avérer qu’il participe avec l’aluminium et l’azote à un oxynitrure 
d’aluminium. A noter également des liaisons N-H et Al-N2 mises en évidence en infrarouge et 
des liaisons N-C et Al-C mises en évidence en XPS en quantité négligeable. 
 
 




4. Densité des revêtements 
 
Il est très difficile de déterminer avec précision la masse volumique des couches minces 
élaborées par les procédés de dépôt en phase gazeuse. La réflectométrie X permet 
d’appréhender la densité de films minces ou de multicouches. Lorsqu’un faisceau incident 
arrive sur une surface, une partie du signal est absorbée et l’autre partie est réfléchie. Il existe 
un angle critique pour lequel il y a réflexion totale de la surface. Cet angle critique dépend de 
la densité du matériau. 
 
La FIG. 65 montre l’influence de la température du substrat sur la masse volumique de la 
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FIG. 65 : Evolution de la masse volumique du nitrure d'aluminium en fonction de la température du 
substrat pour différentes conditions d'élaboration. 
 
Ce graphique a été tracé pour différentes conditions de pression et de tension appliquée à 
l’électrode excitatrice. Le rapport de précurseur NH3/TMA a été choisi égal à 10. Pour chaque 
condition testée, seule la température du substrat a varié, tous les autres paramètres étant 
fixes. L’augmentation de la température du substrat de 250°C à 450°C conduit à une 
augmentation de la masse volumique du revêtement de 2,1 à 2,75 g/cm3. Au dessus de 420°C, 
il n’y a pas de variation majeure sous l’effet des différentes conditions d’élaboration. La 
température gouverne la densité du revêtement jusqu’à la valeur maximale de 2,75 g/cm3 que 
nous avons pu obtenir avec les conditions d’élaboration sélectionnées. En dessous de 420°C, 
la phase gazeuse joue un rôle plus important sur la densité du produit final et l’on obtient des 
densités différentes en fonction des conditions d’élaboration. Il semblerait que les basses 
pressions favorisent une densité plus élevée. La densité avoisine 2,4 pour les faibles pressions 




et 2,1 pour les fortes pressions. Nous rappelons ici que la masse volumique théorique de 
























FIG. 66 : Influence du rapport de précurseur NH3/TMA sur la masse volumique du nitrure d'aluminium. 
La FIG. 66 présente l’influence du rapport de précurseur sur la masse volumique du 
revêtement de nitrure d’aluminium. La température du substrat a été choisie égale à 420°C et 
la pression égale à 20 Pa. La consigne au niveau du générateur a été identique pour chaque 
échantillon. Dans la gamme des rapports des précurseurs choisie, la densité augmente 
légèrement de 2,4 à 2,75 g/cm3. L’étude de l’influence du rapport des précurseurs avec un 
rapport qui varie de 1,6 à 10 laisse apparaître une légère augmentation de la densité du 
revêtement quand le rapport NH3/TMA augmente. 
Comme nous l’avons vu dans la partie sur l’étude du comportement de la phase gazeuse, le 
mélange NH3-TMA n’est pas plasmagène quand la proportion de TMA augmente. Il est 
possible que l’efficacité de la dissociation des précurseurs soit amoindrie conduisant à des 
revêtements légèrement moins denses à cause d’impuretés non dissociées (H et C). 
 
En conclusion, les masses volumiques de nos films sont largement inférieures à celle 
théorique du nitrure d’aluminium. La différence avec la densité théorique de l’AlN massif 
peut avoir plusieurs explications. Il est possible que l’AlN soit essentiellement amorphe. 
Cependant, obtenir une densité de 2,1 avec un matériau amorphe contre 3,26 pour un matériau 
cristallin, ne semble pas provenir seulement d’un défaut d’organisation cristalline des atomes 
tant l’écart de densité est important. Il est également possible que des éléments légers 
incorporés dans la couche favorisent fortement le désordre du matériau. Ainsi, comme nous 
l’avons vu dans la partie consacrée à l’étude physico-chimique du revêtement, des liaisons N-
H et Al-N2 se retrouvent dans le revêtement. Ces liaisons peuvent perturber fortement 
l’organisation du matériau car l’azote ne peut pas participer à la formation des liaisons avec 




l’aluminium. Ces liaisons peuvent rester des liaisons pendantes dans le réseau et peuvent 
conduire à un désordre important. En effet, nous avons montré que lorsque la température du 
substrat augmente, la densité du matériau augmente fortement. Nous montrons également 
qu’au dessus de 420°C, la température semble être le paramètre réellement important. Il est 
alors possible que la résorption de liaisons N-H qui auraient pu être intégrées à la couche se 
manifeste sous l’effet d’une augmentation de température au dessus de 330°C, température de 
début de décomposition du TMA. Et en dessous de 420°C, c’est la phase gazeuse qui jouerait 
un rôle plus important. 
 
5. Structure des revêtements 
 
Dans le but d’identifier la nature des phases formées dans les revêtements, nous avons utilisé 
la diffraction par rayons X. On s’intéressera dans un premier temps à la cristallinité des 
revêtements et dans un second temps à la nature cristalline des phases en présence. Les 
analyses ont été réalisées à l’aide du diffractomètre de rayons X « X’Pert MRD » en 
configuration Bragg-Brentano (montage θ-2θ). Cette configuration correspond à un montage à 
faisceau divergent pour les rayons primaires et une convergence des rayons réfléchis sur le 
détecteur mettant ainsi en évidence touts les plans cristallins parallèles à la surface. En 
optique primaire, nous avons utilisé des fentes de Soller de 0,04° et des fentes de divergence 
de 1/16°. Pour les rayons diffractés, des fentes PRS et des fentes de Soller de 0,04° ont été 
utilisées en amont d’un détecteur proportionnel. Les diffractogrammes I=f(2θ) ont été obtenus 
sur une plage de 20 à 60° en utilisant la raie Kα moyenne du cuivre. 
 
D’une manière générale, l’observation de l’ensemble des diffractogrammes met en évidence 
un bruit de fond important aux bas angles (2θ < 30°) caractéristique de la présence de phases 
amorphes. 
 
Afin d’identifier la phase AlN hexagonale, la plage de 30 à 40°, où les pics de diffraction les 
plus intenses apparaissent, a été sélectionnée d’après les fiches JCPDS. Ces pics 
caractéristiques correspondent aux familles de plans (10.1), (00.2) et (10.1) (2θ étant égal à 
33,21°, 36,04° et 37,91°). 
 




Pour de fortes énergies du plasma (intensité du courant élevée), on détecte la présence de pics 
caractéristiques de la phase AlN hexagonale ainsi qu’une anomalie du bruit de fond comprise 
entre 26 et 30° qui pourrait être caractéristique de la présence de phases amorphes (FIG. 67). 
 
 
FIG. 67 : Spectre de diffraction du revêtement R16 (420°C, NH3/TMA=3,5, mod. 12%, 15 Pa,              
Imax pos=1,2 A, t=1h30). 
 
Par contre, pour de faibles énergies du plasma, nous ne détectons plus les pics les plus 
intenses de la phase hexagonale d’AlN entre 30 et 40°. Nous constatons une modification de 
l’anomalie constatée précédemment entre 26 et 30° qui se traduit par la formation d’un pic 




FIG. 68 : Spectre de diffraction du revêtement R6 (350°C, NH3/TMA=10, mod. 12%, 100 Pa,              
Umax pos = 500V, Imax pos=0,5 A, t=30). 
 
Nous nous sommes aussi intéressés à l’homogénéité de ces dépôts sur l’ensemble de la 








de l’arrivée des précurseurs : l’ammoniac arrivant toujours au centre de l’échantillon et le 
TMA arrivant latéralement. 
 
FIG. 69 : Spectre de diffraction en fonction de la position des arrivées de précurseur. 
 
La FIG. 69 présente la répartition de l’ensemble des mesures à la surface d’un échantillon. A 
chaque zone, un spectre de diffraction y est associé pour un secteur angulaire de 30 à 41°. 
L’ensemble des mesures permet de délimiter clairement trois zones à la surface de 
l’échantillon : une première zone hachurée, caractéristique d’une phase AlN en très faible 
quantité associée à des phases cristallines non répertoriées par notre banque de données 
PDF2, une zone quadrillée où il y a une forte présence d’AlN cristallin, enfin, la dernière 




zone, en écaillé sur le schéma, correspond à de l’AlN cristallin associé à d’autres phases 
cristallines là encore non identifiées par notre base de données. 
Pour essayer de compléter les analyses par diffraction X, nous avons utilisé à nouveau la 
spectroscopie XPS pour déterminer la nature des produits présents par l’intermédiaire de leurs 
liaisons chimiques. Deux mesures XPS ont été réalisées : l’une dans la zone « en hachuré » en 
position 12 et l’autre dans la zone « en écaillé » en position 1. 
 
Nous présentons les résultats de la composition atomique des éléments Al, N, O, C et Si en 
profondeur dans la couche en fonction du temps de décapage aux ions argon pour les deux 
positions citées ci-dessus (FIG. 70). Comme déjà indiqué précédemment, les échantillons sont 
contaminés par des espèces adsorbées à la surface. Après les premiers décapages, les quantités 
de C, O, Al et N se stabilisent. La vitesse de décapage a été estimée à 3 nm par minute. 
L’épaisseur de la zone 12 est inférieure à celle de la zone 1 car pour un même décapage, la 
couche de la zone 12 est entièrement décapée dans un temps compris entre 10 et 30 min, alors 
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FIG. 70 : Composition atomique des couches en fonction de la zone analysée : zone 1 à gauche, zone 12 à 
droite. 
 
La zone 12 se trouve en bordure d’échantillon, ce qui explique que l’épaisseur soit plus faible 
que celle de la zone 1 qui se situe au centre. Il apparaît que la zone 12 est plus riche en 
oxygène que la zone 1, puisqu'elle contient environ 14-15 % d'oxygène contre 6-7 % pour la 
zone 1. L’oxygène peut provenir d’une oxydation lorsque l’échantillon est placé à l’air libre. 




Cependant, cette quantité d’oxygène est constante quel que soit le temps de décapage, ce qui 
confirme à nouveau que l’oxygène est présent pendant la phase d’élaboration. 
L'échelle d'énergie de liaison des spectres a été calibrée à l'aide du carbone de contamination 
hydrocarbonée apparaissant sur le pic de cœur C1s à 284,6 eV. Très peu de différences ont été 
observées entre les deux zones de l'échantillon lors de l’analyse fine des pics au cœur du 
revêtement. Avant décapage, le pic Al 2p observé à 74,1 eV est caractéristique d'un 
aluminium oxydé. Après décapage, le spectre Al 2p est constitué d'une composante 
majoritaire attribuée à AlN (73,3 eV) et d'une composante minoritaire attribuée à l'oxyde. La 
composante oxydée est légèrement supérieure dans le cas de la zone 12, conformément à ce 
qui a déjà été dit plus haut. 
L'observation en parallèle d'un pic N 1s caractéristique de AlN à 396,3-396,5 eV confirme la 
présence majoritaire de la liaison Al-N dans les deux zones de l'échantillon. Un certain 
nombre d'informations complémentaires sont apportées par l'étude du pic N 1s. En plus de la 
composante attribuée à AlN, il semblerait qu’une ou plusieurs composantes apparaissent pour 
de plus hautes énergies comprises entre 397 et 400 eV. Ces composantes sont suffisamment 
importantes pour être attribuées à d'autres types de liaisons azotées, et pas seulement à une 
dissymétrie du pic. Cette particularité du pic signifie que l’azote n’est pas dans un 
environnement AlN seul mais dans une autre configuration de liaison chimique. 
 
   
a) b) 
FIG. 71 : Pic N(1s) en fonction des zones étudiées : a) zone 1 et b) zone 12. 
La FIG. 71 met en évidence l’existence de cette composante au pied du pic. La proportion 
d’azote dans un environnement différent de l’AlN a été estimée entre 10 et 15% de l’ensemble 
des liaisons chimiques de l’azote. Nous avons dissocié cette partie du spectre d’énergie en 
deux ensembles. Le premier concerne la gamme d’énergie 399-400 eV et la seconde 
correspond à la gamme 397-398 eV. D'après différentes références bibliographiques [112] 
dont nous disposons, une composante située autour de 399-400 eV est conforme à un azote de 




type amine C-NH2 ou bien nitrile C≡N. Elle pourrait tout à fait correspondre également à NH3 
adsorbé. On peut remarquer qu'avant décapage, cette composante est plus importante en zone 
12 qu’en zone 1. De plus, pour les deux zones, cette composante tend à disparaître avec le 
décapage ionique. Or les liaisons les plus fragiles sont sensibles au décapage ionique. Il est 
possible que cette liaison fragile disparaisse au fur et à mesure que l’échantillon est décapé. 
Concernant la composante à 397-398 eV, certaines hypothèses peuvent être faites. L'énergie 
de liaison est la conséquence de l'environnement en premiers voisins de l'élément considéré. 
Cette composante pourrait être attribuée à des atomes d'azote liés à la fois à des atomes 
d'aluminium et d'hydrogène. A partir de ces hypothèses, il est alors possible d’imaginer que 
l’azote pourrait être lié à de l’aluminium et de l’hydrogène, ou lié également à du carbone et 
de l’hydrogène ou encore seulement lié à de l’hydrogène tel NH3 ou NH4+. 
S’il y avait du carbone dans l’environnement de l’azote, ce carbone serait présent en quantité 
environ égale à 5%. Cette quantité est respectée pour la zone 1, mais pas pour la zone 12. De 
plus, dans le cas de la zone 1,  le carbone est majoritairement lié à du carbone. Il se retrouve 
principalement sous forme d’hydrocarbure. La composante située à 286,36 eV représente 
seulement 10% de l’ensemble des liaisons du carbone (FIG. 72), elle pourrait correspondre à 
une liaison de type C-N. Le carbone dans la zone 12 est inexistant, pourtant le pic d’azote 
présente la même caractéristique que la zone 1. Donc, nous pensons que l’environnement de 
l’azote responsable de la dissymétrie du pic n’est pas du à une liaison avec un carbone. 
 
 
FIG. 72 : Pic C(1s) de la zone 1. 
 
Il est peu probable que l’azote réagisse avec l’oxygène. De plus, si l’oxygène réagissait avec 
l’azote, le pic N (1s) présenterait une composante à plus haute énergie située entre 403 et   
406 eV pour NO et NO2, et 407 eV pour NO3. 
 




Si nous recoupons ces résultats avec ceux résultant de l’analyse infrarouge : l’azote est lié à 
de l’hydrogène, donc nous sommes certains que parmi ces composantes, certaines sont dues à 
la liaison de type N-H. Donc cette composante azotée pourrait résulter de liaisons de type Al-
NH ou Al-NH2 ou encore NH3. Cependant, la bande d’absorption en infrarouge située à    
2125 cm-1 représente une aire non négligeable supérieure à celle représentée par les liaisons 
N-H. Ceci tend à nous indiquer qu’il se forme un autre type de liaison responsable d’un 
environnement différent autour de l’azote. Il est alors possible que la bande d’absorption en 
infrarouge située à 2125 cm-1 corresponde à un azote ayant réagit avec un autre azote. Il se 
formerait du diazote lié à un aluminium dans une entité complexe de type M-N≡N. 
Ainsi, à ce stade de l’ensemble des caractérisations chimiques effectuées, nous connaissons 
approximativement la composition chimique de ce revêtement élaboré à 420°C. Nous sommes 
en présence d’un matériau composé essentiellement d’aluminium et d’azote. Une quantité 
d’oxygène est également présente, elle varie dans une proportion de 5 à 15% suivant la zone 
de l’échantillon analysée. Cet oxygène est présent au détriment de l’azote dont la proportion 
décroît quand celle de l’oxygène augmente. A noter également que de l’hydrogène est présent 
dans le dépôt, il est lié à l’azote. La bande d’absorption infrarouge à 2125 cm-1 correspondrait 
à une liaison Al-N≡N comme déjà pressentie en FTIR. Le carbone est présent en quantité 
négligeable, il peut être lié à de l’aluminium, dans ce cas, la fragmentation n’a pas été 
totalement efficace et le carbone s’est retrouvé incorporé dans la couche ou lié à de l’azote en 
formant une liaison de type amine. 
 
Le Tab. 22 donne une estimation de la composition chimique de notre revêtement élaboré à 
420°C en terme d’environnement chimique pour aider à l’identification des phases mises en 
évidence par diffraction des rayons X. 
 
Environnement Al-N Al-O 
Al-NH2, Al2-NH 
et Al-N2 
Al-C et C-N 
pourcentage 65-80% 5-15% 5-8% 1% 
Tab. 22 : Composition en terme d'environnement chimique pour chaque atome. 
 
Ces résultats confirment à nouveau que le revêtement n’est pas exclusivement composé de 
nitrure d’aluminium. Une proportion non négligeable d’oxygène est largement mise en 
évidence. Le faible taux de carbone détecté laisse plutôt penser à un carbone de 




contamination. Son influence peut donc être négligée dans l’identification de la nature des 
phases présentes dans le revêtement. La présence importante d’oxygène lié à de l’aluminium 
permet d’envisager fortement la présence de phases oxynitrure d’aluminium. Les atomes 
d’hydrogène et la molécule N2 ne participent pas à l’apparition des pics de diffraction. 
Ces résultats ont permis de mieux interpréter les spectres de diffraction, en proposant pour les 
pics non identifiés des fiches d’oxynitrure d’aluminium dont la proportion d’oxygène reste 
faible devant celle de l’azote et de l’aluminium. Ainsi, deux composés peuvent correspondre 
et expliquer en partie les différents pics de diffraction sur l’ensemble des spectres et 
notamment sur le pic situé sur l’anomalie attribuée à l’amorphisation : Al9O3N7 et Al10O3N8. 
 
Après avoir étudié l’influence de l’énergie du plasma sur la nature et la cristallinité des 
dépôts, l’influence de la température du substrat lors de l’élaboration a été examinée pour 
différentes conditions de modulation. Les différences essentielles que nous avons constatées 
se situent plutôt au niveau de la forme des pics. Il est admis que la forme des pics est la 
contribution de deux composantes, l’une liée à la taille des domaines cohérents de diffraction 
et l’autre à des déformations locales hétérogènes. 
 
Pour étudier ces deux contributions, nous avons utilisé la méthode des largeurs intégrales 
(Integral Breath). Cette largeur intégrale est définit par l’aire du pic divisée par l’intensité 
maximale (β=Aire/I(2θhkl). Pour extraire le profil de raie lié au matériau, il est impératif 
d’éliminer la contribution instrumentale du profil obtenu sur les spectres. Pour ce faire, nous 
avons utilisé un échantillon standard de silicium (Si-NBS n°640) possédant de très grands 
domaines cohérents de diffraction avec peu de défauts cristallins et des familles de plans 
proches de celles que nous étudions. 
Pour effectuer ces corrections, il est d’abord nécessaire de faire une hypothèse sur le profil de 
raie, pour cela, nous avons utilisé un logiciel de fittage « Profit » qui nous a permis d’ajuster 
ces profils à une fonction de Gauss. Pour extraire la fonction purement matériau du profil de 
raie du diffractogramme expérimental, on applique la relation suivante : β2éch=β2exp - β2inst, 
avec βéch la largeur intégrale du matériau, βexp la largeur intégrale du pic du diffractogramme 
et βinst la largeur intégrale due à l’erreur instrumentale. 
La largeur intégrale de l’échantillon βéch est le produit de convolution de deux fonctions dont 
la largeur intégrale correspond à l’effet de tailles et de microdéformation dans le matériau, 




qu’il faut dissocier. Scherrer a montré que la taille des domaines cohérents de diffraction 




=  avec β la largeur intégrale, θ l’angle d’incidence du faisceau X, D la taille 
moyenne des domaines cohérents de diffraction. 
Stokes et Wilson ont définit une contrainte apparente telle que : 
θεβ tan4 ×=  avec ε déformation relative de la famille de plan. 
 
Pour traiter simultanément ces deux effets, il existe plusieurs méthodes de traitement, comme 
la méthode de Warren-Averbach [113], celle de Williamson-Hall [114] ou encore les 
méthodes basées sur les fonctions de Voigt (Langford, 1992 ; Balzar 1999) [115]. Nous avons 
préféré la méthode de Williamson-Hall plus simple à utiliser pour une étude comparative. Elle 
nécessite l’utilisation de plusieurs familles de plan.  
Ici encore, nous faisons l’hypothèse de deux profils de raie de type gaussien pour la 









⎛=  avec λ
θsin2=s . 
Le principe est de tracer des droites (β*éch)2=f(s2). L’inverse de l’ordonnée à l’origine 
correspond au carré de la taille moyenne des domaines cohérents de diffraction, alors que 






substrat en °C 
Taille moyenne des 
domaines cohérents de 
diffraction en nm 
R2 12% 250 40 
R4 12% 350 40 
R5 12% 350 46 
R10 40% 450 52 
R12 40% 400 45 
R21 100% 420 25 
Tab. 23 : Taille moyenne des domaines cohérents de diffraction pour divers revêtements testés. 
 




Le Tab. 23 donne les valeurs de la taille des domaines cohérents de diffraction déterminée 
pour différents revêtements. La taille de ces domaines semble augmenter quand la 
température du substrat augmente, alors qu’elle diminue avec une augmentation de la 
modulation du signal. En effet, lorsque la modulation du signal passe de 12 % à 100%, la 
taille des domaines diminue alors que la température du substrat augmente. Pour le 
revêtement R21, pour lequel la modulation du signal est de 100% (signal délivré en 
permanence), la taille des domaines cohérents de diffraction est très faible alors que la 
température du substrat est de 420°C. Les travaux d’Azema [59] ont montré une diminution 
de la taille moyenne des domaines cohérents de diffraction avec l’augmentation de la 
fréquence du signal électrique appliquée sur l’électrode excitatrice. Si on compare nos 
conditions expérimentales, et si on fait l’hypothèse qu’une variation de modulation de 
fréquence peut être assimilée à une augmentation de la fréquence du signal électrique, alors 
nos résultats évoluent dans le même sens. 
Ainsi, pour favoriser la création de grands domaines cohérents de diffraction, il semble 
nécessaire d’imposer des relaxations de la phase gazeuse, en favorisant des périodes pendant 
lesquelles il y a de faibles variations temporelles de la tension pour permettre à la matière de 
se réorganiser plus naturellement dans un domaine temporel de stabilité. 
 




6. Propriétés mécaniques des revêtements 
 
a)  Rigidité et nanodureté 
 
Des essais de nanoindentation ont été réalisés sur les revêtements d’AlN déposés sur le 
substrat en silicium à l’aide du nanoindenteur XP de chez MTS®. Au cours d’un essai, le 
nanoindenteur mesure simultanément la profondeur de pénétration de l’indent dans le 
matériau par une jauge capacitive et la force normale. Il est alors possible de tracer la courbe 
de chargement et de déchargement (FIG. 73). 
 
FIG. 73 : Courbe de chargement-déchargement. 
A partir de cette courbe, la dureté et le module d’Young peuvent être calculés. La profondeur 
de pénétration h est atteinte pour un effort normal maximal Pmax. Le calcul de la dureté 
s’effectue au point de coordonnée (h, Pmax), elle se calcule de la manière suivante : 
A
P
H max=  avec A  l’aire maximale projetée de l’indenteur ayant pénétré d’une profondeur hc 
dans le matériau. 
S
P





he hr h 
Pente  
S=dP/dh 
hr enfoncement résiduel, he enfoncement élastique 
hp profondeur de contact, h enfoncement total 
Pmax 




Le module d’Young est déterminé à partir du calcul de la raideur de contact. Cette dernière est 
directement calculée à partir de la courbe chargement-déchargement et plus particulièrement à 







Pour un indenteur Berkovitch, β  est égal à 1,034, A  correspond à l’aire projetée de contact 
entre l’indenteur et le matériau testé. 
 
La fonction décrivant l’aire projetée en fonction de la profondeur atteinte est donnée par la 








cIcc hChhA  avec hc la profondeur de pénétration. Les coefficients CI sont 
déterminés expérimentalement à partir d’étalonnage sur la silice fondue. 
Le module Er est un module réduit prenant en compte les caractéristiques mécaniques de 
l’indenteur et du matériau testé. Il alors possible d’en extraire le module d’Young en 
connaissant le coefficient de Poisson du matériau étudié. La formule qui relie l’ensemble de 
ces composantes est la suivante : 
 
avec Ei (1141 GPa) et νi (0,07) qui sont le module d’Young et le coefficient de Poisson du 
diamant, Es  et νs étant ceux du matériau sollicité. 
 
Les essais ont été effectués en mode dynamique et à une profondeur imposée. Le mode 
dynamique indique qu’est superposée à la courbe de chargement une sinusoïde d’amplitude 
définie permettant de calculer la dureté et le module d’Young sur chaque alternance. Les 
paramètres fixes sont donc : 
- profondeur imposée : 500 à 1000 nm en fonction de l’épaisseur du revêtement, 
- fréquence 50 Hz, 
- amplitude : 2 nm, 
- nombre d’essai par échantillon : 20, 
- indenteur : Berkovitch. 
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Pour estimer l’influence du substrat compte tenu de la faible épaisseur des revêtements, des 



































FIG. 74 : Module d'Young et dureté du silicium déterminés par nanoindentation en fonction de la 
profondeur. 
 
La FIG. 74 présente les résultats obtenus à partir des essais de nanoindentation pour un 
substrat en silicium en fonction de la profondeur atteinte par l’indenteur. Le module d’Young 
du silicium est de 179± 5 GPa. La nanodureté du silicium atteint une valeur de 13± 0,5 GPa. 
Ces deux valeurs sont rapidement atteintes du fait notamment de la faible rugosité du substrat 
en silicium. 
 
Les calculs de dureté et du module d’Young ont été ensuite effectués en tenant compte non 
seulement de l’influence du substrat mais aussi de la cohésion du dépôt sur le substrat. 
 
 















N Fissurations au cours 
du chargement 
Fissurations 
au cours du 
déchargement 




La FIG. 75 présente la courbe chargement – déchargement du substrat silicium revêtu par le 
revêtement R2. L’étude de la courbe chargement/déchargement (P=f(h)) laisse apparaître des 
paliers. Dans ces zones de la courbe, la force appliquée sur l’indenteur est constante alors que 
l’indenteur évolue dans le matériau à vitesse constante. Ces paliers correspondent donc à une 
libération d’énergie sous forme de fissuration du revêtement (FIG. 76). 
 
  
FIG. 76 : Observation MEB d’une empreinte effectuée dans le revêtement R2. 
 
Ainsi, les calculs de module d’Young et de nanodureté sont effectués avant que les premières 











R2 250 2,1 3,47 ± 0,07 73 ± 3 
R6 350 2,03 7,72 ± 0,16 122 ± 3 
R4 350 2,37 12,35 ± 0,26 160 ± 2 
R7 420 2,7 18 ± 0,34 183 ± 2 
R14 420 - 17,35 ± 0,17 207 ± 2 
R15 420 - 18,95 ± 1 208 ± 5 
R16 420 2,69 23,23 ± 1,8 222 ± 10 
R19 420 2,4 19,39 ± 0,13 183,5 ± 2,5 
R20 420 2,4 20,33 ± 0,14 196 ± 3 
R21 420 - 22,88 ± 0,21 210 ± 1 
R11 450 - 17,2 ± 0,06 213 ± 8 
Tab. 24 : Nanodureté et module d'Young de divers revêtements testés en fonction de la température 
d'élaboration et de la densité. 




(1) Influence de la température 
 
Le module d’Young et la dureté des revêtements augmentent de 73 GPa à 220 GPa et de 3,47 
à 23 GPa respectivement lorsque la température d’élaboration croit dans la gamme 250-
450°C. Xiao et al. [116] qui ont élaboré des films d’oxynitrure d’aluminium constatent 
également une augmentation des propriétés mécaniques lorsque la température du substrat 
augmente. La dureté passe de 9,1 GPa à 17,8 GPa et le module d’Young de 126 à 261 GPa 
lorsque la température du substrat passe de 25°C à 290°C respectivement. 
L’augmentation du module d’Young en fonction de la température peut être expliquée 
notamment par des changements physico-chimiques et structuraux. En effet, nous avons 
montré grâce à la réflectométrie X que la température est un paramètre important responsable 
entre autre de l’augmentation de la masse volumique du matériau lorsque la température du 
substrat augmente. Cette augmentation est due à une diminution des impuretés dans le 
revêtement, mais également à une augmentation de l’organisation interne du matériau mis en 
évidence en DRX par le calcul de la taille moyenne des domaines cohérents de diffraction qui 
augmente également. 
 
(2) Influence de la phase gazeuse 
 
Les revêtements R4 et R6 ont été élaborés à 350°C. Le R4, avec une faible pression et une 
énergie de plasma élevée, présente une densité de 2,37 alors que le R6, avec une pression plus 
élevée et d’une énergie fournie au système plus faible, a une densité de 2,03. Les propriétés 
mécaniques du revêtement R4 sont supérieures à celles du R6 avec une nanodureté de     
12,35 GPa contre seulement 7,72 GPa pour le revêtement R6. Le module d’Young suit 
exactement la même tendance : celui du revêtement le plus dense atteint 160 GPa et est 
supérieur à celui du revêtement le moins dense qui atteint 120 GPa. 
Nous avons montré que la densité du revêtement est influencée par les caractéristiques de la 
phase gazeuse pour des températures d’élaboration inférieures à 400°C. Cette augmentation 
est due à la diminution de la quantité d’impuretés présentes dans le matériau telles les liaisons 








Nous constatons que la température du substrat ou encore les caractéristiques de la phase 
gazeuse influencent fortement les propriétés mécaniques des revêtements déposés par 
PECVD. Comme nous l’avons vu précédemment par DRX ou par réflectométrie, ces deux 
paramètres sont à l’origine du changement des propriétés physico-chimiques ou structurales 
des matériaux. Ceux sont donc ces changements profonds de la nature de la couche qui sont à 
l’origine du changement des propriétés mécaniques. De plus, quand ces paramètres sont 
optimisés, nous tendons vers un matériau ayant un comportement typique de céramique avec 
des valeurs de dureté et de module d’Young élevées comparables aux valeurs rencontrées 
dans la littérature. Cependant, pour aucun des revêtements, le module d’Young obtenu 
correspond à celui du nitrure d’aluminium fritté dont la valeur atteint 330 GPa. Il semble donc 
qu’il existe une relation entre densité et propriétés mécaniques, mais que la structure interne 
du matériau joue également un rôle par la présence et la quantité de phases cristallines. 
b) Ténacité 
 
De plus, nous avons essayé de calculer la ténacité du revêtement dans le cas où il n’y a pas de 
décohésion et où le revêtement ne se détériore pas comme pour le revêtement R15 (FIG. 77). 
 
 
FIG. 77 : Observation MEB du revêtement R15 après indentation. 
 
Certains auteurs proposent des modèles pour déterminer la ténacité à ces échelles [117]. Ces 
modèles sont basés sur les modèles utilisés pour calculer la ténacité à partir de la microdureté, 









EkK IC . La constante 
dépend de la géométrie de l’indenteur, dans notre cas, elle vaut 0,036 [118]. On trouve une 
ténacité égale à mMPaK IC .63,0= . Il apparaît que les revêtements ne sont pas très tenaces 
et se fissurent facilement sous contrainte. 




c) Adhérence revêtement/substrat 
 
Outre les propriétés mécaniques du revêtement, les propriétés d’adhérence sont également très 
importantes. La notion d’adhérence ne peut être comprise sans présenter le concept 
d’adhésion. Selon Mittal [119], l’adhésion peut être définie sous trois formes : l’adhésion 
fondamentale, l’adhésion thermodynamique et l’adhésion pratique. L’adhésion fondamentale 
regroupe l’ensemble des forces d’interactions qui existent entre le revêtement et le substrat. 
Ces forces sont nombreuses ; on distingue les forces de Van der Waals (interactions de 
London, d’induction de Debye et Keesom), des liaisons chimiques tels que les liaisons 
covalentes, ioniques et métalliques, ou encore la liaison hydrogène. L’adhésion 
thermodynamique se rapporte au changement d’énergie lors de la création d’une interface 
entre deux corps. Elle est définie par la diminution de l’énergie libre du système A+B 
lorsqu’une liaison est créée entre A et B. Enfin, l’adhésion « pratique » ou adhérence est 
définie comme étant la force de travail nécessaire pour séparer deux corps. 
Si l’on s’intéresse à la relation adhérence/adhésion fondamentale, elle peut être modélisée par 
l’équation suivante : 
Adhérence = f(adhésion fondamentale + autres facteurs). 
En effet, l’adhérence tient compte à la fois du travail nécessaire pour rompre les liaisons 
d’interaction entre deux matériaux mais aussi du travail nécessaire pour déformer les deux 
matériaux, voire enfin de l’énergie dissipée au cours de l’essai (acoustique, calorifique…). 
Les autres facteurs peuvent regrouper par exemple les contraintes dans le dépôt, les 
caractéristiques mécaniques de chaque matériau, le mode de rupture, le mode d’application de 
la charge et les différents paramètres propres à chaque essai. Ainsi Mittal estime que plus de 
300 essais qualitatifs ou quantitatifs peuvent être utilisés pour caractériser l’adhérence. Nous 
présentons l’essai de rayage que nous avons utilisé pour décrire l’adhérence des revêtements 
sur le substrat en décrivant les variations du seuil d’adhérence en fonction des paramètres 
expérimentaux choisis. 
 
L’essai de rayage consiste à rayer la surface revêtue à l’aide d’un indenteur de géométrie 
donnée. Il peut être de forme sphérique, pyramidale ou conique. Une charge constante ou 
progressive est exercée sur l’indenteur en translation. 
L’adhérence est définie par la charge à la rupture ou charge critique (Lc : critical load). C’est 
la charge pour laquelle le dépôt est séparé du substrat à l’interface ou près de l’interface. 




Différentes études ont montré que ce test pouvait servir à comparer l’adhérence de plusieurs 
revêtements sur un même substrat ou d’un même revêtement sur plusieurs substrats. 
La charge critique peut être influencée par :  
- des paramètres extrinsèques à l’essai (nature de la liaison étudiée, dureté du substrat, 
rugosité du revêtement, coefficient de frottement). 
- des paramètres intrinsèques à l’essai qu’il est nécessaire de connaître afin de les 
maîtriser (vitesse de chargement, vitesse de déplacement, type d’indenteur). 
 
Tous les auteurs confirment l’augmentation de la charge critique lorsque la dureté du substrat 
[120, 121] ou l’épaisseur du revêtement croissent [122, 123]. Par contre, elle diminue lorsque 
la rugosité des dépôts ou substrats [119], le coefficient de frottement [124] ou les contraintes 
internes dans le dépôt augmentent. Si l’on s’intéresse à la variation de Lc en fonction des 
paramètres intrinsèques à l’essai, on s’aperçoit que Lc diminue avec la vitesse de chargement 
et la vitesse de translation de la pointe et augmente lorsque le rayon de la pointe de l’indenteur 
augmente. Qui plus est, les conclusions du programme de recherche européen FASTE (prEN 
1071-3) montrent que la reproductibilité de l’essai est fortement dépendante du rayon de la 
pointe et de défaut éventuel. 
Les essais de microrayage ont été réalisés à l’aide du microscratch tester de CSM. Cinq 
rayures identiques ont été effectuées sur chaque revêtement. Entre chaque rayure, la pointe 
diamant est nettoyée à l’alcool. Les paramètres de test imposés sont : 
- la longueur rayée : 4 mm, 
- la vitesse de déplacement latéral : 4 mm/mn, 
- charge maximale appliquée : 30 N, 
- l’espacement entre les rayures : 500 µm, 
- le type d’indenteur : pointe diamant Rockwell de rayon 200 µm. 
 
Les différents types d’endommagements engendrés sont détectés au cours de l’essai de 
manière indirecte en suivant : 
- l’évolution du coefficient de frottement, 
- l’évolution de la profondeur résiduelle de la rayure, 
- l’évolution de l’émission acoustique. 
 




Une caractérisation post mortem des rayures est ensuite réalisée par microscopie optique 
(microscope OLYMPUS PMG3) et par microscopie électronique à balayage (MEB PHILIPS 
SEM 515). Enfin, des analyses par spectrométrie à dispersion d’énergie X ont été nécessaires 
dans certains cas pour statuer sur la localisation de l’endommagement. Les revêtements testés 
et les paramètres d’élaboration associés sont présentés dans le Tab. 25. 
 
Paramètres d’élaboration 






R2 725 250 20 5 
R4 120-145 350 14 10 
R5 400 350 100 10 
R6 200 350 100 10 
R11 850 450 30 10 
R16 1500 420 14 3,5 
R17 470 420 15 3,5 
R20 5000 420 15 3,5 
R21 3750 420 15 2,5 
































FIG. 78 : Charges critiques déterminées pour chaque revêtement en fonction du mode de détection : 
optique (OPT), émission acoustique (EA). 




L’exploitation des différentes courbes a permis de déterminer des charges critiques 
correspondantes à l’apparition d’évènements au cours des rayures. Au maximum, cinq 
charges critiques, numérotées en fonction de leur apparition, ont été relevées par rayure. 
L’analyse de la FIG. 78 permet de dire que les charges critiques sont sensiblement identiques 
quel que soit le revêtement excepté pour le dépôt R2. Seules deux charges critiques ont été 
déterminées de manière optique car le revêtement est totalement détruit dès Lc2. A partir de 
là, on peut dire qu’il est difficile voire impossible de statuer sur l’adhérence ou non des 
différents revêtements sans une étude plus complète des modes d’endommagements de 
chacun sous le passage de la pointe Rockwell. Celle-ci fait l’objet du paragraphe suivant. 
 
Un schéma simplificateur est associé à chaque micrographie afin d’indiquer les principaux 
types d’endommagements que sont : 
- les fissures, 
- les écaillages cohésifs qui apparaissent dans le revêtement ou dans le substrat, 






Tab. 26 : Types d'endommagement sur 3 revêtements testés (R2, R11 et R21). 
 
Le Tab. 26 présente les fissures et les types d’endommagement des trois revêtements testés les 
plus représentatifs. Trois types de mode d’endommagement peuvent être distingués pour les 
revêtements étudiés. Le revêtement R2 présente très rapidement des écaillages sur les deux 
bords des rayures. Des analyses par spectrométrie à dispersion d’énergie X ont révélées la 
présence du substrat dans ces écaillages. Le revêtement fragmenté, reste en fond de rayure 
après le passage de la pointe. Bull [125] attribue ce type d’écaillage au retour élastique du 




composite substrat-revêtement après le passage de l’indenteur. Ces écaillages dépendent 
toujours selon lui, de la déformation plastique du substrat et de la fissuration à travers le 
revêtement. Or, il est à noter que ce revêtement R2 est le seul à présenter de nombreuses 
fissures avant rayage. Le passage de l’indenteur ne fait donc qu’amplifier ce phénomène qui 
se traduit par des écaillages latéraux. 
Les autres dépôts d’épaisseur inférieure ou égale à 1 micron, commencent par se fissurer en 
fond de rayure. La forme et la fréquence de ces fissures évoluent avec la charge. Ce sont des 
fissures « en avant » très espacées au début, puis de plus en plus rapprochées aboutissant à des 
fissures de type « hertzien » toujours en fond de rayure et des fissures latérales pour les fortes 
charges. Certains de ces revêtements présentent des décohésions cohésives puis adhésives. 
Seul le revêtement R11 ne présente aucun écaillage. 
Des écaillages de type uniquement cohésif sont observés pour les revêtements de plus forte 
épaisseur. Par contre ces écaillages interviennent dès les faibles charges appliquées. 
L’enchaînement des différents endommagements observés pour les dépôts précédent 
(fissuration en fond de rayure, fissuration latérale…) est moins évident. Ceci est d’autant plus 
vrai pour le revêtement le plus épais R20 qui a été élaboré en plusieurs étapes. Une 
délamination des différentes couches est observée au fur et à mesure que la charge appliquée 
augmente. 
 
On peut alors tirer le bilan suivant des essais de microrayage. 
L’adhérence du revêtement R2 (Lc adhérence = 5 N) est beaucoup plus faible que celle des 
autres revêtements (Lc adhérence ≥ 23 N). C’est le dépôt qui a été élaboré à la température la 
plus faible (250°C). Par conséquent, il semblerait que la température soit un paramètre 
important quant à l’adhérence de revêtements de nitrure d’aluminium sur silicium. Les 
revêtements d’épaisseur inférieure ou égale à un micron, excepté le revêtement R11, ont une 
charge critique d’adhérence voisine de 23N. Il est intéressant de rappeler que le revêtement 
R11 ne présente pas d’écaillage cohésif ni d’écaillage adhésif pour une charge appliquée 
inférieure ou égale à 30N. C’est le revêtement qui présente la meilleure adhérence. Il a été 
élaboré à 450°C. Les dépôts de plus forte épaisseur ont quant à eux une charge critique 
d’adhérence supérieure à 30N. Cependant, dès les faibles charges (Lc ≥ 5 N), ils présentent 
des écaillages cohésifs. 
 























FIG. 79 : Charges critiques (en N) et endommagements associés. 
 
Nous constatons que la température du substrat joue un rôle important sur les propriétés 
finales des revêtements. Des températures élevées favorisent une très bonne adhérence en 
comparaison à des températures plus basses. Cette bonne adhérence du revêtement sur le 
substrat est un critère important qui nous pousse à élaborer des revêtements à plus haute 
température car une bonne interface est primordiale sur les propriétés électriques des films 
que nous allons décrire dans le paragraphe suivant. 




7. Propriétés électriques des revêtements 
 
a) Caractéristiques locales 
 
Elles ont été déterminées par la technique C-AFM. Cette nouvelle méthode de caractérisation 
permet de réaliser des mesures de courant sur de toutes petites surfaces avec une bonne 
résolution latérale. Elle permet de réaliser la mesure de courant en même temps que la 
topographie de surface correspondante. 
L'étude a été effectuée au laboratoire VEECO avec le microscope AFM série Multimode (DI, 
Veeco Metrology Group) doté du capteur de courant TUNA. La gamme de courant accessible 
est alors de 80 fA à 120 pA. Le mode de régulation est le mode contact utilisant une pointe 
silicium métallisée. Les échantillons testés sont polarisés à 12V.  
 









Tab. 27 : Epaisseur des revêtements caractérisés en C-AFM. 
 
Les épaisseurs de chaque revêtement testé sont présentées dans le Tab. 27. Un traitement 
thermique sous vide a été effectué sur les échantillons R15 et R14 à 900°C pendant 1 heure 
notés R15tt et R14tt. Ce traitement thermique visait à augmenter la cristallinité de nos 
revêtements. 
Les mesures de courant sur les échantillons R7, R15, R14, R16, R17 et R19 bruts de dépôt 
indiquent que les courants mesurés sont nuls. La pointe AFM ne mesure aucun courant, cela 
indique que le courant qui circule à travers l’échantillon (substrat + revêtement) est inférieur à 
80fA. Les différentes conditions d’élaboration que nous avons testées à travers ces 




échantillons ne donnent pas de différences mesurables en mode TUNA. Ces premiers résultats 
nous indiquent que les revêtements ou le substrat silicium sont très résistifs. Le seul courant 
que nous avons pu mesurer concerne l’échantillon ayant subi un traitement thermique et dont 
l’épaisseur est la plus faible (R14tt). Ce courant nous indique qu’il possède la plus faible 
résistance. Le courant maximal mesuré est de 250fA, ce qui est proche de la limite basse de 
détection du capteur de courant TUNA. L’échantillon R15tt qui a une épaisseur beaucoup 
plus importante ne laisse pas passer de courant mesurable par le capteur. L’épaisseur est 
environ 7 fois plus grande pour l’échantillon R15tt par rapport au R14tt. Donc le courant 
susceptible d’être mesuré devrait avoisiner la valeur de 35fA, ce qui expliquerait que le 
capteur TUNA ne détecte pas de courant. 
 
Cependant, la mesure de courant sur l’échantillon R14tt nous permet de dire que le substrat 
n’est pas totalement isolant et que les mesures réalisées sur les revêtements bruts de 
déposition sont caractéristiques de revêtements très résistifs. 
 
FIG. 80 : Microscopie C-AFM : à gauche, image de topographie, à droite, image de différence en courant 
(échelle en pA). 
 
L’image topographique (FIG. 80) laisse apparaître des îlots de matière sur une surface de 
faible rugosité. La cartographie de courant transcrit les différences locales de passage de 
courant. Les zones claires signalent des zones conduisant fortement l’électricité alors que les 
zones foncées correspondent à des zones sans émission. Nous remarquons que les zones de 
faibles conductions de courant correspondent à des passages sur des ex-croissances. 
Cependant, dans les zones de faibles rugosités, des différences d’intensité mesurée 
apparaissent et montrent que des hétérogénéités chimiques sont présentes en surface. 
Certaines zones paraissent conduire le courant de manière plus homogène sans modification 
d’intensité. Ces observations semblent indiquer que le procédé est principalement responsable 




des hétérogénéités de mesure d’intensité de courant ou que le traitement thermique a accentué 
ces hétérogénéités chimiques. 
 
Le traitement thermique a pour effet de diminuer la résistivité de nos revêtements. Il a donc 
un effet inverse de celui recherché et est donc à proscrire. 
 
Des mesures complémentaires ont été effectuées sur les échantillons R14, R14tt, R16, R17 et 
R19. L'étude a été réalisée avec l'AFM série D3100 (DI, Veeco Metrology Group) doté du 
capteur de courant TUNA et du capteur capacitif SCM. Ce type de mesure permet d’identifier 
le type de conduction dans le revêtement (FIG. 81). 
 
 
Courbe dC/dV = fct(V) pour R14              Courbe dC/dV = fct(V) pour R14tt 
FIG. 81 : Mesure de courant TUNA : dC/dV = f(V) pour les revêtements R14 et R14tt. 
 
Nous constatons que quel que soit l’échantillon, le mode de conduction est identique pour les 
4 revêtements testés, de plus les ordres de grandeur de la dérivé de la phase et de dC/dV sont 
identiques pour chaque échantillon sauf pour le revêtement traité thermiquement qui est le 
seul à laisser passer un courant en mesure d’intensité. Ces mesures confirment que le 
traitement thermique a eu pour effet de modifier la structure interne du matériau en favorisant 
notamment la cristallisation. Comme, le mode de conduction est complètement différent, le 
traitement thermique n’a pas pour seul effet d’augmenter la cristallinité, il a favorisé la 




création de lacunes dans le matériau puisque le mode de conduction est similaire à celui qui se 
manifeste suite à un dopage de type p. 
 
b) Caractéristiques globales 
 
Les caractéristiques électriques globales des revêtements ont été déterminées à température 
ambiante au Laboratoire de Génie Electrique de Toulouse. Il s’agit de la résistivité calculée à 
partir de l’application d’un échelon de tension en courant continu, de la constante diélectrique 
ε et du facteur de dissipation diélectrique tan δ mesurés à partir d’un signal alternatif 
sinusoïdal. Pour ce faire, les échantillons ont été métallisés, et un anneau de garde permettant 
de s’affranchir de la mesure des courants surfaciques a été réalisé. Ainsi, le courant mesuré 
correspond à l’intensité traversant le revêtement dans le volume. 
 
Lors de l’étude de la réponse du matériau à un échelon de tension en courant continu, la 
mesure du courant a été réalisée à l’aide d’un électromètre de précision KEITLEY 6517A 
sous une tension de 100V. Le courant mesuré aux premiers instants est de 0,1 µA pour une 
épaisseur du revêtement de 5µm. La résistivité volumique calculée lorsque le matériau atteint 
le régime permanent est de 1013 Ω.cm. Mortet et al. [126] ont étudié la variation de la 
résistivité en fonction de la température pour des échantillons d’AlN élaborés par 
pulvérisation cathodique magnétron. La résistivité passe de 1010 à 5.107 Ω.cm lorsque la 
température passe de 300°C à 425°C respectivement. Pour des températures inférieures à 
300°C, l’appareillage ne leur permettait pas de mesurer la résistivité, mais par extrapolation, 
ils annoncent une valeur supérieure à 1011 Ω.cm. Nos résultats sont largement en accord avec 
ceux de ces auteurs. 
 
 
Cependant, la résistivité volumique calculée pour un même échantillon est fortement 
influencée par la zone de l’échantillon testée. Ainsi sur le même échantillon testé 
précédemment, mais dans une zone différente, la résistivité atteint 109 Ω.cm (Zone 1) dans les 
mêmes conditions de mesure. Pour expliquer cette différence, il convient de s’appuyer sur les 
spectres de diffraction correspondant aux deux zones testées électriquement (FIG. 82). 
 
 






FIG. 82 : Spectres de diffraction des deux zones testées de résistivité différente. 
 
Les spectres RX de ces deux zones ne présentent que peu de différences. De plus, les deux 
caractérisations (électrique et DRX) englobent les propriétés de l’ensemble de la couche. La 
seule différence que nous pouvons constater est l’allure du spectre jusqu’à 2θ=30°. La zone 1 
présente une courbe beaucoup plus perturbée que celle de la zone 2. Il est probable que la 
famille de plans caractéristiques dans cette zone joue un rôle important sur les propriétés 
électriques en régime continu. Il est également possible que les caractéristiques non 
perceptibles du matériau en XRD comme la proportion d’amorphe puisse jouer un rôle 
important. Cependant, il est difficile d’identifier clairement l’origine d’une telle différence de 
résistivité alors que le centre des deux métallisations est éloigné de 20 mm. Il semble donc 
que la résistivité de nos revêtements puisse varier dans une large gamme. 
 
L’étude fréquentielle apporte des informations complémentaires sur le comportement 
électrique de nos revêtements à des variations temporelles du champ électrique. Les hautes 
fréquences nous donnent des informations sur le comportement électrique de notre matériau 


































FIG. 83 : Résistivité parallèle calculée en fonction de la fréquence du signal imposé. 
 
Lors de l’étude en courant alternatif, le modèle choisi pour modéliser le comportement 
électrique du matériau a été un condensateur et une résistance en parallèle. La résistance 
parallèle diminue lorsque la fréquence augmente. L’ensemble des revêtements testés montre 
que la dispersion des mesures de la résistivité parallèle varie dans un intervalle de 102 Ω.cm 
(FIG. 83). 
La constante diélectrique (ou permittivité relative réelle) du matériau qui représente la 
capacité du matériau à emmagasiner des charges est présentée à la FIG. 84. Nous constatons 
qu’elle est fortement dépendante de la fréquence du signal électrique appliqué. Sauf pour le 
revêtement R11, la permittivité des revêtements testés avoisine la valeur de 8 pour les faibles 
fréquences, puis chute lorsque la fréquence atteint 10 kHz pour atteindre une valeur de 3 alors 
que le nitrure d’aluminium pur présente une constante diélectrique toujours égale à 8,5 dans la 
gamme de fréquences que nous avons étudiée. 
Li et al. [127] qui ont déposé des couches d’AlN par CVD assistée laser trouvent une valeur 
de constante diélectrique de 8 (FIG. 85) pour l’ensemble des fréquences considérées dans 
notre cas, ce qui confirme en partie nos résultats. Mais ces auteurs n’observent pas de chute 
de permittivité à 10 kHz. Or celle-ci s’accompagne d’une relaxation qui est visible lorsqu’on 
étudie le facteur de dissipation diélectrique (Tan δ) du matériau (FIG. 86). Un phénomène de 
relaxation dipolaire induit une dissipation maximale d’énergie à une fréquence donnée. 
Butcher et al. [128], qui ont étudié des films d’AlN déposés par PECVD, reportent que 
lorsqu’on enlève la couche d’hydroxyde présente à la surface du nitrure d’aluminium en 
utilisant une solution d’acide stearique mélangée à du cyclohexane, la constante diélectrique 
déterminée à 100K varie de la valeur 6 à la valeur 2,5 dont la relaxation se situe à 5.105 Hz.  




Dans notre cas, cette relaxation intervient pour une fréquence plus faible et à une température 
plus élevée alors que normalement, augmenter la température déplace le pic de relaxation vers 
de plus hautes fréquences. Cette relaxation est encore différente de la notre. Si nous regardons 
le facteur de dissipation diélectrique obtenu par Li et al. de leurs couches minces, un 
phénomène de relaxation semble apparaître pour une fréquence supérieure à 10 MHz (FIG. 
85). Aux basses fréquences, les phénomènes de relaxation concernent les processus de 
polarisation interfaciale, et pour des fréquences plus élevées, il s’agit des relaxations 
dipolaires réellement intrinsèques au matériau. Ces différences peuvent provenir des 
propriétés intrinsèques du matériau testé, notamment des impuretés réparties de manière 
homogène dans la matériau pouvant induire des changements du moment dipolaire du 



































FIG. 84 : Constante diélectrique pour différents revêtements en fonction de la fréquence du signal. 
 
FIG. 85 : Propriétés électriques de revêtements d'AlN élaborés par CVD assistée laser selon Li et al. [127]. 




Le facteur de dissipation diélectrique passe d’une valeur de 10-2 aux basses fréquences à une 
valeur de 0,8 au maximum de la relaxation. Comme nous visons à obtenir un matériau le plus 
diélectrique possible, il convient d’éviter ces relaxations. Notre appareillage de caractérisation 
ne nous permet pas d’aller au-delà d’une fréquence de 1 MHz ; il est donc possible que 
d’autres phénomènes de relaxation apparaissent et conduisent à une chute supplémentaire de 
la constante diélectrique. Cependant, la permittivité diminue jusqu’à une valeur 
approximative de 3. Or εinfini, qui représente la permittivité du matériau lorsque tous les 
phénomènes de relaxation sont apparus, devient alors égal à l’indice optique n élevé au carré. 
Dans notre cas, nous avons pu réaliser des mesures d’indice optique à l’aide d’un 
ellipsomètre, cet indice a varié de 1,4 à 1,9. Ces résultats sont en accord avec ceux présentés 
par Aardahl et al. [129], qui obtiennent des indices compris entre 1,7 et 1,9 pour des couches 
d’AlN obtenues par MOCVD. Ainsi, la valeur de εinfini serait comprise entre 2 et 3,6, qui est la 
valeur vers laquelle nous tendons lorsque la fréquence devient supérieure à 10 kHz. Nous 
pensons qu’au-delà de 10 kHz, aucun autre phénomène de relaxation supplémentaire 
n’apparaîtra et seuls les phénomènes de résonance atomique et électronique se produiront aux 






















FIG. 86 : Facteur de dissipation diélectrique pour différents revêtements en fonction de la fréquence. 
 
Comme pour le calcul de la résistivité concernant le revêtement R20, les deux zones 
concernées ont été étudiées en régime alternatif. La résistance parallèle diminue linéairement 
en fonction de la fréquence, comme présenté à la FIG. 87. Par contre, lorsqu’un phénomène 
de relaxation apparaît, la résistivité parallèle associée reste constante. 






























































FIG. 88 : Facteur de dissipation diélectrique et constante diélectrique du revêtement R20 en deux zones 
différentes. 
 
La zone 2 du revêtement R20 est conforme à tout ce qui a été dit précédemment et présente un 
seul phénomène de polarisation dipolaire situé à 10 kHz. Pour la zone 1, deux phénomènes de 
relaxation supplémentaires semblent apparaître (FIG. 88) ; l’un à plus haute fréquence 
(estimée entre 107 et 108 Hz) et l’autre à plus basse fréquence (autour de 10-1 Hz). Le premier 
phénomène correspond à des fréquences comparables à celui observé par Li et al.. Le 
deuxième se situe à des fréquences beaucoup plus faibles. 
Ces différents phénomènes de polarisation à éviter sont certainement liés aux espèces qui 
diffractent pour 2θ compris entre 26 et 30° et que nous n’avons pas pu identifier. Et c’est la 
nature cristalline du revêtement qui est à l’origine de ces changements de propriétés 
diélectriques. 
Les propriétés électriques de nos revêtements varient dans une large gamme, mais dans 
l’ensemble il s’agit de revêtements très résistifs. De plus, la valeur de la constante diélectrique 
reste élevée et comparable à celles proposées dans la littérature. Enfin, le facteur de 




dissipation diélectrique de 0,01 indique de faibles pertes diélectriques aux basses fréquences 
pour les meilleurs revêtements que nous avons pu obtenir. 
 
c) Rigidité diélectrique 
 
Dans un premier temps, les tests de claquage ont été réalisés dans une configuration pointe-
plan sans métallisation du revêtement. Les échantillons les plus épais de 5 et 3,75µm 
présentent les tensions de claquages les plus élevées. L’échantillon de 5 µm claque pour une 
tension maximale de 2,6 kV alors que l’échantillon de 3,75µm a tenu une tension de claquage 
maximale de 1,2 kV. 
Pour les échantillons élaborés aux basses températures 300°C et 350°C et pour une énergie de 
dissociation plus faible les rigidités diélectriques sont les plus élevées. Cependant, l’épaisseur 
est faible et l’influence du substrat peut induire des erreurs. Pour des échantillons élaborés à 
des températures plus élevées 420°C et 450°C et dont l’épaisseur est plus importante que 
précédemment, la rigidité diélectrique avoisine la valeur de 500 kV/mm. Cet ordre de 
grandeur est comparable aux résultats obtenus par Olszyna et al. [130]. Ils montrent que 50% 
des échantillons testés et dont l’épaisseur avoisine les 250 nm ont des rigidités diélectriques 
supérieures à 200 kV/mm. De plus, 35% de ces échantillons (soit 17,5% de l’ensemble) ont 
une rigidité diélectrique de 450 kV/mm. 
 
Dans le cas de tests de claquage sur des revêtements métallisés (diamètre 3mm). Les résultats 
obtenus sont inférieurs à ceux trouvés en contact pointe plan sans métallisation. La rigidité 
diélectrique des revêtements élaborés à plus haute température 400-420°C atteint une valeur 
de 200 kV/mm pour les échantillons les plus épais avec des tensions de claquage maximale de 
1,4 kV pour l’échantillon d’épaisseur 5 µm et 0,7 kV pour l’échantillon d’épaisseur 3,75 µm. 
Ces résultats sont tout à fait en accord avec ceux de Aardahl et al [129] qui obtiennent une 
valeur de 200 kV/mm pour différentes couches d’AlN. 
 
Même si nous n’avons pas pu mettre en évidence des relations entre cristallinité et rigidité 
diélectrique des revêtements, certains auteurs annoncent que la cristallinité augmente les 
propriétés électriques. Oliveira et al. [131] montrent que les couches polycristallines 
présentent des rigidités diélectriques supérieures à celles amorphes. 
 




Au travers de ces résultats, nous trouvons des valeurs de rigidité diélectrique très importantes, 
largement supérieures à celles des matériaux massifs. Nous montrons également que les 
rigidités diélectriques des matériaux sont fortement dépendantes des conditions de réalisation 
des tests de claquage. Dans une configuration pointe plan sans métallisation de l’échantillon, 
les rigidités diélectriques sont supérieures à celles mesurées si l’échantillon est métallisé à sa 
surface. Une tension appliquée sur une surface plus grande a plus de chances de rencontrer un 
défaut de surface pouvant conduire à la rupture du revêtement, notamment dans une 
configuration pointe-plan. 
Nous confirmons aussi que les propriétés électriques, telles la résistivité et le facteur de 
dissipation diélectrique, sont très fortement influencées par les impuretés ou les 




Le procédé de déposition chimique en phase vapeur assistée plasma nous a permis de déposer 
un matériau de type oxynitrure d’aluminium azoté et hydrogéné à partir des précurseurs 
triméthylaluminium et ammoniac. Les proportions d’oxygène, de diazote et d’hydrogène 
restent faibles devant la proportion d’AlN. 
Nous avons dans un premier temps stabilisé le dépôt car de nombreuses imperfections comme 
des fissurations, des oxydations ou encore des délaminages du revêtement ont été constatées. 
Le refroidissement lent mis en place nous a permis d’obtenir un revêtement stable et adhérent 
au substrat qui s’oxyde légèrement en extrême surface (quelques nanomètres). Nous avons 
ensuite tenté d’identifier le mode de croissance de nos couches qui est essentiellement 
nodulaire et parfois colonnaire. 
 
Au travers des diverses caractérisations physico-chimiques, structurales, mécaniques et 
électriques, nous avons pu mettre en évidence la dualité d’influence phase gazeuse-
température du substrat sur les caractéristiques de nos revêtements. 
La phase gazeuse en terme de composition, de flux gazeux, de pression (10-100 Pa) et 
d’énergie joue un rôle important dans la nature de la couche notamment sur la quantité 
d’impuretés et dans sa croissance. La vitesse de croissance est proportionnelle à la présence 
du signal électrique et donc du plasma. Comme le signal électrique appliqué sur l’électrode 
excitatrice est de basse fréquence, les ions et les électrons suivent instantanément les 




variations du champ électrique. Ainsi, plus la densité électronique sera élevée, plus la vitesse 
de déposition sera grande. Nous avons constaté que le triméthylaluminium est le véritable 
moteur de la croissance de la couche. En effet, la rugosité de surface est fortement dépendante 
de la distance de l’arrivée des précurseurs et donc plus localement du rapport de précurseurs. 
La phase gazeuse contenant un rapport de précurseurs idéalement choisi associé à une 
pression élevée et traversée par une forte intensité conduit à des vitesses de déposition très 
importantes. Par contre, de faibles pressions limitent les vitesses de déposition et favorisent 
l’apparition d’un phénomène de gravure responsable de la diminution des impuretés dans le 
revêtement, spécialement les liaisons complexes (Al-N2). Le bombardement électronique ou 
ionique détruit ces liaisons complexes du revêtement. 
Enfin, une faible énergie dans le plasma, caractéristique d’une phase gazeuse faiblement 
réactive, aboutit à une vitesse de déposition faible et à un matériau complètement amorphe 
d’après les données de diffraction des rayons X. Quand l’énergie dans le plasma augmente, la 
phase gazeuse est fortement réactive, il est alors possible d’obtenir des revêtements présentant 
des pics de diffraction caractéristiques d’un oxynitrure d’aluminium. Cependant, même si le 
revêtement est cristallin, il est constitué d’une certaine quantité de phases amorphes. Le 
plasma et les caractéristiques de la phase gazeuse influencent fortement la croissance de la 
couche mais également l’organisation structurale du matériau. Les liaisons (N-H et Al-N2) 
introduisant des atomes légers dans le revêtement conduisent à des masses volumiques faibles 
fortement dépendantes de ces impuretés et donc des caractéristiques de la phase gazeuse. Cela 
met en évidence le rôle important de la phase gazeuse sur la densité des films pour des 
températures inférieures à 400°C. 
 
La température (250-450°C) quant à elle n’a pas d’influence prononcée sur la vitesse de 
déposition mais modifie fortement les caractéristiques physico-chimiques du revêtement. Le 
substrat baigne dans un milieu gazeux fortement hydrogéné (70% atomique), et cet hydrogène 
se retrouve dans le revêtement sous forme de liaisons N-H. Lorsque la température du substrat 
augmente, la quantité d’hydrogène présente dans le revêtement diminue notamment pour des 
températures supérieures à 350°C. Ceci peut être expliqué par la température de début de 
réaction entre l’ammoniac et le TMA qui se situe vers 330°C. Ainsi, l’augmentation de la 
densité des revêtements qui peut atteindre 2,75 est liée à la diminution des impuretés lorsque 
la température du substrat augmente. De plus, comme il existe une relation directe entre 
densité et propriétés mécaniques, ces dernières augmentent quand la température du substrat 




augmente. Pour des températures avoisinant 420°C, nous obtenons un revêtement aux 
propriétés mécaniques proches des céramiques conventionnelles avec une dureté pouvant 
atteindre 23 GPa et un module d’Young avoisinant 210 GPa. Nous avons aussi pu mettre en 
évidence que la température influence également la taille moyenne des domaines cohérents de 
diffraction qui varient dans le même sens. Cette augmentation de taille est certainement liée à 
la diminution des impuretés qui restent des liaisons pendantes dans le réseau et tendent à 
désorganiser l’architecture interne du matériau. Enfin, une augmentation de la température du 
substrat s’accompagne également d’une amélioration de l’adhérence du revêtement au 
substrat. Au-delà de sa nécessité au plan mécanique, une forte adhérence entre le revêtement 
et le substrat est importante notamment dans l’étude des propriétés électriques pour diminuer 
les phénomènes de polarisation interfaciale. 
Nous avons pu atteindre une résistivité maximum de 1013 Ω.cm, une rigidité diélectrique 
élevée entre 100 et 200 kV/mm, mais une tension de claquage relativement faible de l’ordre 
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III. Elaboration de céramiques massiques par frittage flash (Spark 
Plasma Sintering – SPS) 
 
La deuxième voie explorée pour répondre à la problématique haute température des 
convertisseurs de puissance concerne l’élaboration de céramiques massiques. Comme nous 
l’avons vu au chapitre I, les impuretés tels les ajouts de frittage ou les liants organiques 
utilisés lors de l’élaboration des matériaux céramiques peuvent être responsables des faibles 
propriétés électriques. Le procédé « Spark Plasma Sintering » ou frittage flash permet 
d’élaborer des céramiques massiques à partir de poudres utilisées pour le frittage 
conventionnel mais sans ajouts de frittage ni liants organiques nécessaires pour le formage des 
pièces finales. Après une présentation des matériaux élaborés par ce procédé, le carbure de 
silicium et le nitrure d’aluminium, et pour comparaison par rapport à leur mode classique 
d’élaboration, nous donnerons plus en détail le principe de fonctionnement de ce procédé. 
Dans la dernière partie, nous focaliserons sur les propriétés obtenues par rapport à celles 
attendues selon une approche microstructure/propriétés. 
 
A. Matériaux céramiques étudiés – Synthèse bibliographique 
 




Le carbure de silicium (SiC) est l’une des céramiques techniques les plus employées avec 
l’alumine (Al2O3), la zircone le plus souvent yttriée (ZrO2), et le nitrure de silicium (Si3N4). 
Le carbure de silicium peut être utilisé pour la fabrication de modules d’échangeur thermique 
à cause de son excellente conductibilité thermique, d’élément chauffant dans les fours, de 
pièces de frottement dans le domaine de la tribologie, comme abrasif ou bien même encore 
dans le domaine du spatial avec la fabrication de miroirs de télescope (ex : HERSHEL). On 
fait aussi appel au carbure de silicium lorsque les métaux tels les superalliages ne peuvent 
plus correspondre aux applications souhaitées notamment à hautes températures (>1150°C). 
Sur le plan chimique, le carbure de silicium présente une très bonne inertie chimique vis-à-vis 
des acides et alcalis. 





 La production du carbure de silicium à l’échelle industrielle a commencé en 1891 
quand M. Acheson a mis au point le procédé qui porte aujourd’hui son nom. Au départ, 
Acheson voulait produire une substance abrasive en faisant réagir de l’argile avec du carbone 
à haute température. Pensant avoir obtenu un corps composé de carbone et de corindon, il lui 
donne le nom de carborundum. On comprendra un peu plus tard que ce n’est pas l’alumine 
qui a réagi avec le carbone mais la silice [132]. 
 
SiO2(s) + 3C(s)                SiC(s) + 2CO(g) -120 kcal 
Cette réaction est une réaction endothermique, elle s’effectue à une température de l’ordre de 
2200°C. La majeure partie du SiC formé est du SiC hexagonal. 
L’intérêt croissant pour ce matériau va aboutir au développement de nombreuses techniques 
de fabrication (carburation du silicium liquide, procédés plasma et laser, sol-sol, 
coprécipitation, atomisation de solution, pyrolyse des polymères... [133]) dont le but est 
d’améliorer la qualité du produit final tout en réduisant le coût [134]. 
Après une rapide présentation de la structure du SiC, et notamment de son polymorphisme, 
les différents modes d’élaboration ainsi que les propriétés physico-chimiques qui en découlent 
seront présentées. Les propriétés données ici complètent les propriétés thermomécaniques du 
SiC déjà présentées dans le chapitre I consacré à la définition des objectifs de ce travail. 
 
c) La structure du carbure de silicium 
 
 
FIG. 89 : Diagramme de phase silicium carbone. 
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 Le diagramme de phase de Si-C est présenté à la FIG. 89, un seul composé défini (le 
carbure de silicium) est présent. Aucune solution solide n’existe avec les deux constituants. 
Le composé défini SiC résulte de la transformation péritectique à 2830°C. 
Liquide20% at. C + C ↔ SiC 
 
d) Le polytypisme et la liaison Si-C 
 
Le carbure de silicium est un carbure covalent composé d’un atome de carbone 
entouré de quatre atomes de silicium. La tétracoordinence des deux types d’atomes permet 
d’assimiler l’environnement de chaque atome à un tétraèdre (angle proche de 109°28’), la 
distance interatomique dans la liaison Si-C est égale à 0,194 nm. Le SiC possède pas moins de 
170 polytypes répertoriés à ce jour. Afin de faciliter la classification, Ramsdell a proposé une 
nomenclature basée sur le nombre de plans cristallins et le type cristallographique [135]. Par 
exemple, le SiC-6H est composé de 6 plans cristallographiques formant la maille élémentaire 
et sa structure cristallographique est hexagonale (SiC-α). Les autres lettres C et R 
correspondent respectivement à la symétrie du réseau cubique et rhomboédrique. 
Wells et Wyckoff [135] ont proposé une autre nomenclature, moins courante, dont la 
correspondance avec celle de Ramsdell est présentée à la FIG. 90. 
 
 
FIG. 90 : Différentes nomenclatures pour la classification du polytypisme du SiC. 
 
Le polytypisme du SiC réside, en fait, dans le choix pour la liaison Si-C d’un double 
empilement cristallin (FIG. 91). A un plan A peut lui succéder un plan B ou C : le SiC-6H est 
constitué de la manière suivante ABCACB/ABCACB/…, le SiC-3C est constitué des plans 
suivants ABC/ABC. Le SiC-3C est le seul polytype cubique répertorié.  Les polytypes du 
SiC- α  sont une association de couches cubiques et de couches hexagonales reliées entre 
elles. La distance entre deux plans cristallins est de 0,252 nm [136]. 




FIG. 91 : Polytypisme du carbure de silicium. 
 
Le Tab. 28 suivant donne l’ensemble des paramètres de maille pour les polytypes les plus 
courants. 
 
Tab. 28 : Paramètres de maille suivant la structure cristallographique. 
 
Ainsi, la notation SiC-α correspond à un assemblage hexagonal et la notation SiC-β à un 
assemblage cubique. Depuis 1951, il a été admis que la croissance des polytypes s’effectue 
grâce à un mécanisme de dislocation vis. Ainsi, les joints de grains, les défauts d’empilement, 
les dislocations sont autant de lieux privilégiés pour la nucléation des polytypes α du carbure 
de silicium [137]. La formation des différents polytypes sur les défauts dans le matériau nous 
permet de conclure qu’il est impossible d’obtenir un matériau massique constitué d’un seul et 
unique polytype. Le polytype 3C se transforme en polytype 6H vers 1800°C puis en polytype 
4H vers 1900°C. Même si la transition naturelle du SiC est celle du sens β Æ α, il est 
toutefois possible d’obtenir la transformation inverse vers 2450°C sous une pression de 35 
atmosphères [138]. Il apparaît que le sens de cette réaction est extrêmement sensible à la 
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e) Modes d’élaboration du carbure de silicium 
 
Il existe différents modes d’élaboration du carbure de silicium qui correspondent à autant de 
propriétés spécifiques du matériau. Ces modes d’élaboration peuvent être classés en deux 
grandes familles : le SiC monocristallin dit de « qualité électronique » est élaboré par des 
méthodes peu conventionnelles comme la méthode de Lely [139] ou bien par les méthodes 
d’élaboration en couche mince, et le SiC polycristallin utilisé pour ses propriétés 
thermomécaniques, est élaboré par frittage naturel ou pressage à chaud. Nous présentons ici 
brièvement quelques unes de ces méthodes d’élaboration. 
(1) Le carbure de silicium monocristallin 
 
Le carbure de silicium monocristallin de pureté élevée est utilisé en microélectronique et en 
électronique de puissance pour ses propriétés de semi-conducteur. Les puces élaborées en 
carbure de silicium concurrencent les puces de la filière silicium de propriétés électriques 
inférieures (Tab. 29). Grâce à sa conductibilité thermique 3 fois supérieure à celle du silicium, 
le SiC permet de fonctionner à de plus hautes températures. Ainsi, Daimler Chrysler travaille 
sur des puces en SiC pour la gestion et le contrôle du moteur. La largeur de la bande d’énergie 
interdite (gap) du SiC est largement supérieure à celle du Si, ce qui pourrait permettre 
d’obtenir des vitesses de commutation beaucoup plus élevées pour ces puces [140]. 
 
Matériau Si 6H-SiC 3C-SiC 
Largeur de la bande d’énergie 
interdite Eg (eV) 
1,11 2,86 2,2 
Mobilité des électrons (cm2/V/S) 1350 500 1000 
Rigidité diélectrique (V/cm) 2.105 4.106 3.107 
Constante diélectrique 11,8 9,7 9,66 
Conductivité thermique 
(W/m.K) 
150 490 490 
Tab. 29 : Propriétés électriques et thermiques du silicium et du SiC de pureté électronique [141]. 
 
Il existe deux grands types de procédés d’élaboration de SiC monocristallin : les méthodes 
« Lely » et « Lely modifiée » qui permettent d’obtenir du SiC massif monocristallin, et les 
méthodes de dépôts en couches minces qui permettent de produire du SiC épitaxique. 
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La méthode de Lély consiste à produire du SiC monocristallin par sublimation du SiC 
polycristallin. Le SiC polycristallin est chauffé à 2500°C sous atmosphère inerte et se retrouve 
sous forme de vapeur sursaturée (FIG. 92). Les vapeurs de SiC diffusent alors vers les zones 
froides et se condensent sur les parois. 
 
 
FIG. 92 : Schématisation de la méthode Lely modifiée. 
 
Les méthodes de croissance de couches minces, quant à elles, utilisent les procédés 
conventionnels comme la CVD (Chemical Vapor Deposition) [142] ou MOCVD (Metal-
Organic Chemical Vapor Deposition) [143], et l’implantation ionique [144]. 
  
(2) Le carbure de silicium fritté polycristallin 
 
Le carbure de silicium est réputé pour son faible taux de densification. En effet, le SiC 
présente un caractère très fortement covalent (9-12% de caractère ionique) et a donc des 
liaisons fortement directionnelles. Il possède également un faible nombre de coordination. 
Toutes ses données font que le mouvement des dislocations est difficile à activer. Les 
procédés d’élaboration à partir de poudre (le frittage naturel, la réaction ou sous charge, les 
procédés de compaction dynamique, les procédés de pyrolyse de polymères...) permettent 
d’obtenir des pièces uniquement en carbure de silicium polycristallin. Le schéma de la      
FIG. 93 donne le mode opératoire de la préparation du SiC par frittage [145]. 
Le frittage naturel est le frittage le plus utilisé dans l’industrie. Il nécessite l’introduction de 
faible quantité d’ajouts de frittage. Après l’étape de préparation et de mise en forme, la pièce 
est portée à une température comprise entre 2000 et 2100°C dans une atmosphère inerte. Les 
réactions chimiques et les mécanismes de densification sont complexes et varient avec la 
température, la pression, le cycle de frittage, la nature des ajouts de frittage… La densité du 
matériau peut atteindre une valeur comprise entre 92% et 99% de la densité théorique. 
Prochazka [146] a montré que c’est le rapport trop élevé de l’énergie des joints de grains à 
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l’énergie de surface qui rend le frittage du matériau difficile. Greskovich et Rosolowski [147] 
ont pour leur part expliqué que le manque de frittabilité est une conséquence directe de la 
dominance des mécanismes de diffusion en surface et d’évaporation-condensation. C’est pour 
cette raison que des ajouts de frittage sont nécessaires pour obtenir une bonne densification du 
matériau. Les deux ajouts de frittage les plus utilisés restent le bore et ses composés, ainsi que 
l’aluminium et ses composés. L’introduction d’aluminium favorise la formation du polytype 
4H alors qu’en présence de bore, la formation du polytype 6H est majoritaire. Il est à noter 
qu’en présence de bore, il n’y a pas de phase vitreuse aux joints de grains. Un composé bien 
défini, le carbure de bore B4C, se forme. La présence d’azote dans la composition de l’ajout 
de frittage empêche la transformation allotropique β Æ α du carbure de silicium. 
 
FIG. 93 : Les différents étapes d'élaboration des céramiques à partir du frittage. 
 
Après avoir présenté les deux modes d’élaboration majeurs, l’influence de la microstructure 
sur les propriétés mécaniques ainsi que les propriétés chimiques en terme de résistance à 
l’oxydation seront brièvement répertoriées. 
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f) Influence de la taille des grains sur les propriétés mécaniques 
 
L’influence de la microstructure n’est pas négligeable sur les propriétés mécaniques du 
carbure de silicium et des céramiques en général. Une microstructure fine permet une 
meilleure résistance aux chocs thermiques et de conserver de bonnes propriétés mécaniques à 
basse température. Une microstructure grossière à gros grains améliore la tenue au fluage 
pour des températures élevées [148]. 
 
g) Propriétés chimiques : résistance à l’oxydation 
 
Il existe deux types d’oxydation du carbure de silicium. Dans des conditions de basses 
pressions et de hautes températures, il se produit une réaction appelée oxydation active, le 
produit (SiO) se volatilise et la consommation du SiC continue en surface. Dans les conditions 
normales de température et de pression, la température effective de début d’oxydation se situe 
autour des 300°C. Frisch et al. [149] ont montré que de 300°C à 575°C, l’oxydation est lente 
et la couche de silice est amorphe. De 575°C à 870°C, la vitesse d’oxydation est très rapide 
mais le film de silice est toujours amorphe. Enfin, ils montrent qu’au-delà de 870°C, la 
couche de silice formée cristallise. 
 
2. Le nitrure d’aluminium 
 
Au même titre que les propriétés thermomécaniques et structurales du carbure de silicium 
présentées au chapitre I et décrites ci-dessus, les différentes propriétés (structurales, 
thermomécaniques, physico-chimiques) du nitrure d’aluminium sont identifiées au chapitre II. 
Nous présentons seulement quelques données complémentaires relatives à l’élaboration du 
nitrure d’aluminium par frittage, c'est-à-dire de la fabrication de la poudre au substrat. 
 
a) De la poudre au substrat : synthèse de la poudre 
 
Il existe plusieurs méthodes pour obtenir des poudres d’AlN [150]:  
-la nitruration directe de l’aluminium effectuée vers 1200°C : 
 
Al(s) + N2(g) Æ AlN (s) 
Réaction incomplète 
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Avec ce procédé, il existe toujours une couche d’alumine présente à la surface des particules 
d’aluminium. De plus, la réaction de nitruration de l’aluminium est incomplète car 
l’aluminium est protégé par la couche d’AlN créée à la surface du métal. 
- la méthode à l’arc électrique 
Cette méthode a été mise au point par Long et Foster [151], elle consiste à produire un arc 
électrique entre deux électrodes constituées d’aluminium ultra pur. L’aluminium se vaporise 
et se combine avec l’azote présent dans l’enceinte, entourant les deux électrodes. Les poudres 
obtenues présentent une grande pureté et une fine granulométrie. 
-la carbo-réduction (ou carbonitruration) thermique de l’oxyde d’aluminium dans une 
atmosphère d’azote effectuée à 1100°C : 
 
Afin de stabiliser la poudre et d’enlever le maximum des traces d’oxygène restantes, un 
chauffage sous azote à une température minimale de 1400°C est réalisé. Les poudres les plus 
souvent rencontrées sur le marché sont produites par ce procédé. 
Cependant de nombreuses impuretés sont encore présentes dans le matériau, il s’agit 
essentiellement de carbone et d’oxygène. Afin d’éviter ce problème du à l’élaboration, un 
autre procédé consiste à remplacer le carbone par de l’ammoniac. L’oxygène provient de 
l’alumine qui n’a pas réagit mais également de l’oxydation superficielle des poudres d’AlN 
due à l’humidité de l’air lors du stockage. En effet, en présence d’eau, l’AlN forme une 
couche d’alumine tri-hydratée par une réaction très lente [152]. 
 
Des travaux plus récents sur l’hydrolyse de l’AlN montre la formation d’hydroxydes 
d’aluminium et d’ammoniac à 100°C [153]. 
 
Outre ces impuretés de surface, la poudre de nitrure d’aluminium ainsi obtenue est ensuite 
frittée pour obtenir un matériau massique. 
b) De la poudre au substrat : le frittage 
 
La poudre de nitrure d’aluminium peut être densifiée en présence d’ajouts par frittage naturel 
en atmosphère azotée, sous charge ou par compaction isostatique à chaud. A cause du 
caractère non négligeable de covalence dans le tétraèdre AlN4, le frittage nécessite 
2AlN(s) + 8H2O(l) Æ 2NH4OH(l) + Al2O3,3H2O(s) 
AlN(s) + 3H2O(l) Æ NH3(g) + Al(OH)3(s) 
         100°C 
Al2O3(s) + 3C(s) + N2(g) Æ 2AlN(s) + 3CO(g)
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obligatoirement des ajouts de frittage. Les ajouts de frittage sont le plus souvent des oxydes 
ou des fluorures de terres rares ou d’alcalino-terreux (yttrium, europium, calcium) ou encore 
le carbonate de calcium [154]. Dans le cas particulier de l’oxyde d’yttrium utilisé comme 
ajout de frittage, il se crée une phase constituée d’aluminate d’yttrium appelé YAG (yttrium 
aluminated garnet). Ces phases secondaires sont localisées aux joints de grains et au point 
triple sous forme d’amas et permettent d’obtenir des densités proches de la densité théorique 
de l’AlN qui est égale à 3,25.103 Kg/m3 (Tab. 30). Généralement, le nitrure d’aluminium est 
fritté sous azote pour limiter sa décomposition. L’utilisation de l’argon permet d’abaisser 
légèrement la température de frittage [155]. 
 
Les principales propriétés mécaniques, thermiques et électriques de l’AlN massique en 
fonction des procédés de frittage et des ajouts de frittage ont été présentées au chapitre II, et 











[156] Al2O3 1 3,19 AlON 2000 
[157] Y2O3/SiO2 10/5 3,26 SiAlON 1800 




[159] Y2O3 1 à 10 3,26 YAG 1680-1830 
Tab. 30 : Influence des ajouts de frittage sur la température de frittage sur la densité de l’AlN obtenu et 
sur la phase secondaire formée. 
 
B. Le frittage flash : SPS (Spark Plasma Sintering) 
 
Comme nous l’avons présenté plus haut, le frittage conventionnel nécessite le plus souvent 
une certaine quantité d’ajouts de frittage pour faciliter la densification de la céramique. Le 
frittage flash qui est un procédé d’élaboration particulier permet de réaliser ces mêmes pièces 
sans ajouts de frittage. 
Il existe de nombreuses méthodes d’élaboration de céramiques par frittage. Le frittage flash se 
classe parmi les procédés de frittage avec l’application d’une pression (FIG. 94). Les pièces 
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massiques sont réalisées avec l’application simultanée d’une pression et d’une température 
élevée ; l’apport énergétique est à la fois thermique et mécanique. Cette technique a connu un 
essor sans précédent depuis 15 ans. Les japonais sont les leaders dans ce domaine. En effet, le 
Japon dispose d’au moins 250 appareils permettant de fritter des poudres céramiques et 
métalliques à partir de ce procédé fortement industrialisé, alors que l’Europe est seulement 
équipée de 4 installations de laboratoire (Stockholm/Suède, Dresden/Allemagne, 
Cagliari/Italie et Toulouse/France). 








Frittage plasma chaud 
Pression mécanique 
Pression de gaz 
Pressage à chaud 
Frittage Flash 
Frittage super haute 
pression 
Pressage isostatique à 
chaud 
Frittage réactionnel 
haute pression  




Contrairement au frittage conventionnel ou au pressage à chaud, pour lesquels l’énergie 
nécessaire au frittage est apportée thermiquement par chauffage du substrat (convection puis 
rayonnement), la particularité du frittage flash permet de réaliser l’opération de frittage en 
chauffant la poudre non pas thermiquement par rayonnement mais directement par effet joule. 
De nombreuses techniques permettant de fritter des poudres à partir d’un courant électrique 
ont été développées depuis 1933 (concept initié par Taylor). Il est maintenant assez répandu 
que le frittage activé par un champ électrique permet une densification plus rapide [160]. Mais 
c’est seulement au début des années 1960 que le procédé SPS a été réellement développé par 
Inoue et al. [161]. Il permet d’obtenir des matériaux frittés en appliquant simultanément une 
pression et un courant électrique. L’évolution de la nature du courant électrique a permis de 
mettre au point de nombreuses variantes de cette technique depuis 1933 [162]. Divers 
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appareillages ont permis de fritter des pièces à l’aide de courant continu pulsé ou non, ou de 
courant sinusoïdal (FIG. 95) [163]. 
 
FIG. 95 : Différents processus de frittage et forme du courant électrique associé. 
 
FIG. 96 : Forme du courant électrique utilisé en spark plasma sintering. 
Inoue a montré qu’un courant pulsé améliore considérablement la consolidation au début de 
l’étape de frittage. Nishimoto et al. [164] ont établi qu’une base nickel pouvait être frittée plus 
rapidement avec un courant pulsé qu’en utilisant un courant continu. La FIG. 96 présente un 
schéma du courant pulsé type utilisé en SPS. L’ordre de grandeur des courants électriques 
utilisés peut varier entre 3000 et 20 000A alors que la différence de potentiel reste égale à 
quelques volts. Le temps de frittage est généralement compris entre 2 et 15 minutes, ce qui est 
largement inférieur au temps de frittage pour les procédés conventionnels qui peut atteindre 
plusieurs heures [165, 166]. Des temps de frittage courts permettent d’avoir une 
microstructure fine. C’est l’un des avantages du frittage SPS par rapport aux autres procédés 
de frittage, permettant d’accroître les propriétés mécaniques à densité relative identique. 
 
2. Mécanismes du frittage conventionnel 
 
Les mécanismes de frittage sont très complexes et suscitent encore de nombreuses discussions 
mais il apparaît que le frittage provient essentiellement de l’énergie thermique fournit au 
système. Cependant, il est important d’identifier les forces motrices responsables de 
l’évolution du système vers un état thermodynamique plus stable. Elles peuvent avoir 
plusieurs origines : l’énergie superficielle des poudres de départ et l’évolution de la tension 
superficielle aux niveaux des surfaces courbes. 
Chapitre III : Elaboration de céramiques massiques par frittage flash (Spark Plasma 
Sintering-SPS) 
146 
a) Energie superficielle et thermodynamique du frittage 
 
Le frittage est un processus qui nécessite un apport d’énergie. La réaction globale est 
catalysée par l’enthalpie libre du système. La surface d’un solide présente toujours un excès 
d’énergie due à une surface présentant des liaisons pendantes, cette énergie de surface se note 
γs. Les grains qui sont séparés par des joints de grains présentent également un excédent 
d’énergie dû au désordre structural du joint, noté γj. En général γs<γj, indiquant que la poudre 
abaisse son énergie lorsqu’elle se fritte pour donner un polycristal. 
Il doit y avoir réduction globale d’enthalpie libre au cours de la densification :  
0.. <Δ+Δ=Δ jjss AAG γγ  
avec  sγ  et jγ  : énergie de surface de la poudre et des joints de grains respectivement 
sAΔ  et jAΔ  : variation de surface de la poudre et des joints de grains respectivement. 
 
Dans le cas d’un frittage complet, l’enthalpie libre du système est donnée par : 
ssj AG )( γγ −=Δ  
avec sA  surface de la poudre utilisée pour le frittage. 
 
b) Tension de vapeur au voisinage d’une surface courbe 
 
Les étapes majeures qui résultent de l’évolution du système vers l’équilibre sont présentées à 
la FIG. 97 : évaporation-condensation, diffusion de surface, diffusion en volume et diffusion 
aux joints de grains. 
 
 
FIG. 97 : Schématisation des mécanismes responsables du frittage des poudres : modèle des deux sphères. 
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Une des caractéristiques essentielle qui rend le frittage possible est le comportement de la 
tension de vapeur au voisinage d’une surface courbe. En effet, la tension de vapeur d’une 
surface convexe est plus élevée que celle d’une surface concave. Ainsi, la diffusion de surface 
permet le transport de matière qui s’évapore et qui vient se condenser dans les ponts [132]. 
 
c) Formation de la porosité et contraction des pièces 
 
Lorsque la poudre est conditionnée, le volume poreux représente 40% du volume total. La 
formation de ponts entre particules permet d’obtenir une pièce solide mécaniquement 
cohésive mais poreuse. La porosité et la contraction de la pièce sont alors intimement liées. 
Pendant la phase du frittage, la densification s’accompagne d’une contraction de l’ensemble 
de la pièce qui est liée à l’apparition des pores qui ne cessent de disparaître au fur et à mesure 
que la densification s’accroît. En phase finale, lorsque la densification atteint une certaine 
valeur, les pores ont tendance à prendre une forme sphérique liée à la croissance des grains. A 
partir de ce moment, la vitesse de densification décroît rapidement et le retrait de l’échantillon 
devient moins marqué. Le retrait de la pièce finale excède le plus souvent 10% par rapport au 
volume initial de la poudre conditionnée. La maîtrise du retrait représente un enjeu industriel 
majeur. Cette maîtrise permet un meilleur contrôle des dimensions finales de la pièce, ainsi 
qu’une diminution du temps des étapes de finition. 
En résumé, le frittage regroupe quatre phénomènes : 
- Réactions physico-chimiques : au sein de la poudre, puis au sein du matériau en cours 
de consolidation, 
- Consolidation : développement de ponts qui « soudent » les particules entres elles, 
- Densification : réduction de la porosité, donc contraction de l’ensemble de la pièce, 
- Grossissement granulaire. 
 
Les caractéristiques de la poudre et le cycle de frittage sont des paramètres essentiels à 
maîtriser pour obtenir des pièces de haute densité. Cependant, suivant le procédé 
d’élaboration, il a été montré que le frittage pouvait s’effectuer à différentes températures tout 
en obtenant un matériau de même densité relative. On constate aussi cela en comparant le 
Spark Plasma Sintering et les procédés de frittage conventionnels. En effet, le SPS qui 
s’apparente au pressage isostatique à chaud, présente des températures de frittage inférieures 
pour un produit final de densité équivalente. 
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3. Des températures de frittage plus faibles pour le Spark Plasma Sintering 
 
De nombreux efforts sont réalisés pour essayer de proposer un modèle cohérent prenant en 
compte les phénomènes de diffusion thermique et les effets dus aux phénomènes électriques 
sur la densification et la microstructure. Différents auteurs présentent des hypothèses 
permettant d’expliquer la différence de température de frittage entre ce nouveau procédé et les 
procédés conventionnels. 
 
a) Création d’un plasma 
 
Le procédé de frittage SPS est basé sur l’ensemble des phénomènes inhérents à l’utilisation de 
décharges électriques, c'est-à-dire la création de plasmas [167, 168, 169]. Une théorie basée 
sur la création de plasmas autour des particules semble être privilégiée par une grande partie 
de la communauté scientifique travaillant sur ce type de procédé (FIG. 98). 
 
FIG. 98 : Création d'un plasma dans un contact entre deux particules. 
 
Cette théorie est basée sur la création de plasmas entre les particules qui conduisent à la 
création de ponts en améliorant les phénomènes thermiques de diffusion. De plus, ces plasmas 
créent des zones localisées portées à très hautes températures. Ces hautes températures 
seraient à l’origine de la vaporisation et de la fusion de la surface des poudres créant ainsi des 
ponts nécessaires au frittage du matériau. D’autre part, certains auteurs pensent que les 
plasmas générés aux contacts des particules auraient pour effet d’éliminer les impuretés de 
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surface, et amélioreraient ainsi le frittage [170, 171]. Cependant, la formation de 
microplasmas n’a toujours pas été clairement démontrée et fait toujours l’objet de débats. 
 
b) Changement des propriétés mécaniques des poudres sous l’effet d’un champ 
électrique 
 
Une autre théorie est basée sur le constat suivant : les poudres de métal présentent des limites 
d’élasticité plus faibles sous un champ électrique [172]. Cette chute de propriété mécanique 
améliorerait le contact entre particules. L’effet produit serait une densification plus facile de 
ces poudres. Cependant, ce type de constat sur la limite élastique a été fait pour des champs 
électriques de l’ordre de 109 V/m qui sont beaucoup plus élevés que ceux utilisés en SPS. 
 
c) Températures plus élevées aux contacts entre particules 
 
Certains auteurs pensent que le SPS n’est pas un procédé réellement différent des autres et 
estiment que le frittage est du seulement à un effet joule accentué au niveau des contacts entre 
particules [173]. Ainsi, le procédé SPS ne serait qu’une manière différente de chauffer la 
poudre en améliorant sa densification. 
 
d) Application d’une pression importante 
 
Selon Nygren et al. [174], la densification est grandement améliorée par la pression appliquée 
sur l’échantillon ce qui permet d’abaisser la température du frittage, d’augmenter l’aire de 
contact entre particules et donc d’améliorer les phénomènes de diffusion. Le phénomène de 
frittage serait du à l’application d’une pression excessive. 
 
e) La température mesurée à la surface du moule serait inférieure à celle présente 
à coeur 
 
Cette hypothèse indique que le moule en graphite subit un gradient de température entre le 
centre et la bordure, ainsi la température au centre de l’échantillon est supérieure à celle 
mesurée à la surface du moule [175]. 
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4. Influence d’autres paramètres sur la densité finale du matériau. 
 
Wang et al. [176] ont étudié l’influence de la taille des poudres, de la durée du palier de 
frittage, de l’épaisseur de l’échantillon réalisé, du taux de chauffage en °C/min ainsi que de la 
pression totale appliquée (FIG. 99). 
 
 FIG. 99 : Influence de la pression mécanique, de l'épaisseur de l'échantillon, de la cinétique de chauffage 
et du palier de frittage et de la taille de la poudre sur la densité d’échantillons d’alumine élaborés par SPS. 
 
Ils montrent que plus la taille de la poudre est petite plus la densité relative est élevée. Ce 
résultat a également été obtenu par Won et al. [177]. Ils établissent que si la durée du palier de 
frittage augmente, la densité relative du produit final augmente également. Wang et al. 
montrent aussi qu’un faible taux de chauffage permet d’atteindre une densité relative 
inférieure à celle résultant d’un taux de chauffage élevé. Enfin, ils obtiennent une densité 
relative qui diminue lorsque l’épaisseur de l’échantillon élaboré augmente dans la gamme 
3,5mm et 8,5mm. 
 
Le principal avantage de ce procédé réside dans l’obtention de matériaux à microstructure 
contrôlée ayant des densités identiques dans un temps beaucoup plus court et à des 
températures plus basses que celles nécessaires dans les procédés conventionnels 
d’élaboration. Il est possible d’élaborer des matériaux sans ajouts de frittage, ou bien de 
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réaliser des matériaux exotiques (mélanges de poudres) ne pouvant pas être synthétisés par un 
autre procédé. Enfin, ce nouveau procédé va également accentuer la recherche des différents 
laboratoires dans l’élaboration de nouvelles poudres ayant une pureté très élevée et une taille 
nanométrique. La maîtrise de l’élaboration de nanopoudres devient un enjeu industriel majeur. 
L’utilisation de ces nanopoudres modifie fortement les propriétés intrinsèques des particules 
et des matériaux. Le rapport de surface/volume augmente fortement quand la taille des 
poudres diminue, cela confère des capacités d’échanges et de réactivités exceptionnelles 
[178]. Les nanopoudres ouvriront un vaste champ d’application de ces nouveaux 
nanomatériaux. 
 
Dans ce contexte, nous avons élaboré plusieurs matériaux par le procédé SPS, principalement 
du SiC et de l’AlN et nous avons effectué des tentatives d’obtention d’un multimatériau bi-
couches SiC-AlN et de multimatériaux massiques par mélange de poudres de ces deux 
matériaux. Après avoir décrit le protocole expérimental, nous établirons l’influence des 
paramètres sur la densification. Nous présenterons ensuite les propriétés mécaniques, 
structurales et électriques. 
 
C. Matériaux, protocoles et techniques expérimentales 
 
 
Les matériaux étudiés ont été élaborés sur deux installations de frittage flash : la première est 
celle de l’université de Stockholm et la seconde, la plateforme nationale SPS du CNRS 
(PNF2) mise en place plus récemment au CIRIMAT à Toulouse, dont le laboratoire Génie de 
Production de l’ENIT est l’un des membres fondateurs. Les échantillons résultent de trois 
campagnes d’essais : une campagne d’orientation réalisée par Jean Galy, Directeur de 
Recherche CNRS du CEMES avec Mats Nygren, spécialiste international du SPS, à 
Stockholm, suivies de deux campagnes d’approfondissement, l’une que j’ai effectuée avec 
Mats Nygren à Stockholm et l’autre à Toulouse avec Claude Estournes, responsable de la 
PNF2 de Toulouse. Les deux installations de Stockholm et de Toulouse proviennent du même 
fournisseur Sumitomo Coal Company et ne différent que par le courant maximal fourni. La 
description ci-après repose sur la nouvelle installation Dr-Sinter 2080 de Toulouse. 
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1. Description du banc d’essai 
 
 
FIG. 100 : Plateforme nationale SPS du CNRS installée au CIRIMAT-Toulouse. 
 
L’appareillage est relativement encombrant par rapport à la faible taille de la chambre et des 
échantillons réalisés. Les systèmes de pompage, de refroidissement et de puissance permettant 
de délivrer des courants importants sont à l’origine de l’encombrement de l’appareil. La 
chambre principale est constituée de deux poussoirs verticaux en graphite qui permettent 
d’appliquer une pression sur la poudre placée dans un moule en graphite. L’excellente 
conductibilité du graphite permet de réguler rapidement la température  grâce à un système de 
refroidissement à eau. Le chauffage est effectué grâce à la circulation d’un courant important 
au travers du moule en graphite tout en appliquant une pression mécanique pouvant atteindre 
plusieurs centaines de MPa. 
 
 
FIG. 101 : Rayonnement émis par le passage d'un courant électrique dans le moule en graphite du aux 
températures élevées. 
La température du moule est mesurée à l’aide d’un pyromètre qui pointe sur la surface 
extérieure du moule au niveau de la poudre. A cette température, seul le rayonnement est 
prépondérant (FIG. 101), et le rayonnement émis par le moule est un indicateur de sa 
température. 




FIG. 102 : Schéma de principe du frittage flash. 
 
La FIG. 102 présente le schéma de principe de fonctionnement du frittage flash. Plusieurs 
milliers d’ampères sont débités au travers du moule pour augmenter la température par effet 
joule. La force appliquée correspondant à la pression souhaitée est calculée à partir du 
diamètre des échantillons produits. 
 
2. Protocole de préparation des échantillons 
 
 
Différents échantillons de SiC, d’AlN ont été réalisés. La taille des poudres ainsi que la 
granulométrie sont des paramètres importants pour l’élaboration. Les poudres de SiC et d’AlN 
proviennent respectivement de Norton Inc. et Atofina. La taille des poudres de SiC est 
environ égale à 0,5 µm. La poudre d’AlN est formée d’agglomérat d’une taille comprise entre 
1 et 2 µm, mais la taille des particules avoisine 0,4 µm. Les poudres ont été observées au 
microscope électronique à balayage pour confirmer les données fournies par l’élaborateur. La 
poudre est placée dans le moule en graphite. Afin de ne pas fritter ensemble la poudre et le 
moule, des feuilles de graphite jouent le rôle de lubrifiant solide. Le lubrifiant solide permet 
également aux poussoirs de pouvoir coulisser dans leur logement notamment lors de la 
dilatation thermique. L’ensemble est ensuite pressé à l’aide d’une presse pneumatique 
manuelle. Une fois le moule placé dans la chambre, le cycle de frittage proprement dit peut 














FIG. 103 : Vue en coupe du conditionnement de la poudre avant l'étape de frittage 
 
 
FIG. 104 : Evolution de la température en fonction du temps lors d'un cycle de frittage par SPS. 
Le vide est effectué jusqu’à atteindre 1,33x10-3 Pa (10-5 mmHg = 10-5 torr). Le moule est 
rapidement chauffé jusqu’à 600°C avec une pente de 300°C/min. Au-delà de 600°C, la pente 
est égale à 100°C/min. Un maintien à température constante (50°C avant d’atteindre la 
température de frittage) est effectué pendant 1 minute pour ne pas dépasser la température 
consigne souhaitée pour le frittage (FIG. 104). La pression est appliquée partiellement 
pendant toute la durée de montée en température. La pression finale souhaitée est appliquée 
juste avant d’atteindre le palier de frittage. Le temps de frittage a été égal à 5 minutes pour 
chaque échantillon. A la fin du palier de frittage, une injection d’argon couplée au système de 
refroidissement permet à l’échantillon d’atteindre la température de 200°C. A cette 
température, la chambre est ouverte, et l’échantillon est refroidi à l’air libre par convection. Il 
est important de spécifier que la somme du temps de montée en température et du temps de 
frittage est égale à 18 minutes. Mais il faut environ 2 heures de temps pour élaborer un 
échantillon, l’étape du refroidissement étant l’étape la plus lente. 
Les échantillons élaborés ont un diamètre de 30 mm. L’épaisseur est fonction de la densité du 
produit final. Dans tous les cas, la quantité de poudre a été la même pour tous les échantillons 
afin de mener une étude comparative. Cette quantité de poudre correspond à la masse 
nécessaire pour réaliser un échantillon dense à 100% et ayant une épaisseur de 5 mm. 
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Le graphite présent à la surface des échantillons bruts de frittage est enlevé par rectification 
ou par polissage. 
 
3. Etude des relations microstructure/propriétés 
 
Des échantillons massiques de carbure de silicium et de nitrure d’aluminium ont été élaborés 
par SPS à différentes températures, et dans certains cas sous différentes pressions. Les 




(1) Carbure de silicium 
 
Trois échantillons de SiC massique ont été réalisés à partir de poudres sans ajouts de frittage 
ni liants organiques. La température d’élaboration a été le seul paramètre variable, les autres 
conditions d’élaboration étant inchangées. Trois températures de 1750°C, 1800°C et 1850°C 
ont été retenues. La pression appliquée sur les poussoirs a été fixée à 100 MPa et le temps de 
frittage choisi égal à 5 minutes. 
Dans un premier temps, des observations au microscope optique ont été réalisées pour 
apprécier l’homogénéité en surface de la microstructure des échantillons obtenus (FIG. 105). 
 
a) b) c) 
 
FIG. 105 : Observations au microscope optique de la microsctructure des échantillons de carbure de 
silicium élaborés à : a) 1750°C, b) 1800°C et c) 1850°C. 
 
Le procédé SPS permet d’avoir une microstructure homogène sur toute la surface pour un 
même échantillon. Cependant on observe des microstructures différentes d’un échantillon à 
l’autre. 
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a) b) c) 
 
FIG. 106 : Observations au MEB des échantillons SiC élaborés à a) 1750°C, b) 1800°C et c) 1850°C. 
 
Des observations au microscope électronique à balayage permettent de mieux estimer la 
densité des pores, ainsi que leur taille (FIG. 106). Sur la FIG. 106-a), la densité de pores est 
très élevée et la taille des pores est relativement petite, de l’ordre de 1 µm. La FIG. 106-b) 
montre une densité de pores plus faible avec une taille moyenne plus importante que celle 
mesurée à la FIG. 106-a), de l’ordre de 2 à 3 µm. Enfin, la FIG. 106-c) fait état d’une densité 
de pores encore plus faible et d’une taille moyenne des pores qui retrouve une valeur 
équivalente à celle de la FIG. 106-a). Ainsi, lorsque la température de frittage augmente, la 
densité de pores diminue alors que la taille moyenne des pores augmente dans un premier 




FIG. 107 : Images inversées des observations MEB des échantillons SiC élaborés à a) 1750°C, b) 1800°C et 
c) 1850°C. 
La FIG. 107 permet de mieux observer la porosité. L’inversion des niveaux de gris de la   
FIG. 106 permet de montrer la porosité en contraste positif. Ainsi, sur la FIG. 107-a), les 
porosités sont interconnectées, elles présentent des ramifications de tailles semblables : dans 
ce cas, la porosité est dite « ouverte ». La FIG. 107-b) montre des porosités isolées les unes 
des autres, elle devient essentiellement « fermée ». La forme des porosités n’est pas définie, 
elle présente une taille très importante au centre avec de petites ramifications qui se perdent 
Chapitre III : Elaboration de céramiques massiques par frittage flash (Spark Plasma 
Sintering-SPS) 
157 
dans la matière. Ce sont les centres de ces grosses porosités que l’on retrouve sur la           
FIG. 107-c) qui présente une porosité de forme sphérique et complètement fermée. 
 
(2) Nitrure d’aluminium 
 
Pour le nitrure d’aluminium, la plage des températures a varié de 1500°C à 1700°C. Deux 
valeurs de pression appliquée sur les poussoirs ont été utilisées : 50 MPa et 100 MPa. Dans 
ces conditions, 7 échantillons ont été élaborés. Les conditions d’élaboration pour chaque 
échantillon sont présentées dans le Tab. 31 : 
 
AlN Température en °C Pression en MPa 
N°1 1500 50 
N°2 1550 50 
N°3 1600 50 
N°4 1700 50 
N°5 1500 100 
N°6 1550 100 
N°7 1600 100 
Tab. 31 : Paramètres d'élaboration des différents échantillons de nitrure d'aluminium. 
 
 
FIG. 108 : Observations au MEB des échantillons AlN élaborés sous 50 MPa à (a) 1500°C, (b) 1550°C et 
(c) 1600°C. 
 
La consolidation représente la connexion entre les particules pour obtenir un ensemble 
mécaniquement solide. Une fois l’édifice primaire réalisé, le phénomène de densification peut 
commencer. La FIG. 108 montre l’évolution de la microstructure des échantillons AlN 
élaborés sous 50 MPa pour différentes températures de frittage. Elle permet d’apprécier l’état 
microstructural à différents stades du frittage. La densification s’effectue par la formation de 
c) a) b) 
Chapitre III : Elaboration de céramiques massiques par frittage flash (Spark Plasma 
Sintering-SPS) 
158 
petits îlots de matière entourés de particules interconnectées entre elles. La répartition de ces 
îlots est uniforme et leur taille est homogène sur l’ensemble de la surface. Au fur et à mesure 
que la densité augmente, ces îlots se rapprochent et leur taille augmente jusqu’à atteindre un 
stade où la porosité est quasiment nulle correspondant à un matériau fortement dense. Ces 
observations sont également vérifiées pour les échantillons élaborés avec une pression de   
100 MPa. Par comparaison avec le carbure de silicium, l’AlN semble présenter une faible 
cohésion favorisant la formation de débris. En effet, sur les micrographies des échantillons 





La mesure de densité a été effectuée à l’aide d’un pycnomètre. Avant chaque mesure de la 
masse, l’échantillon est placé à l’étuve pendant 2 heures à une température de 120°C afin de 
s’affranchir de l’eau qui a pu être absorbée pendant les phases de polissage et de nettoyage de 
la surface. 
 
Pour les échantillons de SiC dont la masse volumique théorique est égale à 3,21.103 kg/m3, les 
résultats de la mesure de la densité en fonction de la température d’élaboration sont présentés 
à la FIG. 109. 
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Nous pouvons remarquer que la densité du matériau fritté est principalement dépendante de la 
température puisqu’elle varie de 77% à 97% lorsque la température augmente de 1750°C à 
1850°C. La densité maximale obtenue est donc de 97% pour un échantillon élaboré à 1850°C 
sous une pression de 100 MPa alors que le carbure de silicium élaboré par Boostec atteint une 
densité de 98%. Mais la pression semble jouer un rôle non négligeable dans la phase de 
compaction. En effet, un autre échantillon SiC a été réalisé à 1750°C sous une pression de 
50MPa, avec une densité relative égale à 70%, il est nettement moins dense que celui élaboré 
à la même température sous une pression de 100 MPa de densité relative 77%. Ainsi, en 
doublant la pression, la densité relative augmente de 7%. 
 
Pour les échantillons d’AlN dont la masse volumique théorique est égale à 3,26.103 kg/m3, les 
résultats de la mesure de la densité en fonction de la température d’élaboration sont présentés 
à la FIG. 110. Le suivi dilatométrique au cours de l’élaboration montre que vers 1300°C, 



























FIG. 110 : Densité relative des échantillons AlN obtenus à différentes pressions et différentes 
températures. 
 
Là encore, la densité est dépendante de la température de frittage. Mais la pression appliquée 
joue aussi un rôle important. La densité relative des échantillons AlN varie de 78% à 98,7% 
lorsque la température passe de 1500°C à 1700°C. Comparé à d’autres procédés comme le 
HIP ou le frittage naturel, la température de frittage pour un matériau dense à 99% est 
largement inférieure à celles utilisées dans les deux procédés les plus répandus (1800°C pour 
le HIP et 2000°C pour le frittage naturel). Les courbes de variation de densité peuvent être 
scindées en deux parties : les portions de courbes correspondant à une densité relative 
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inférieure à 95%, et celles correspondant à une densité relative supérieure à cette valeur. La 
densité augmente très fortement jusqu’à 95% puis la croissance diminue pour tendre à un 
comportement asymptotique au voisinage de la densité théorique. La pression joue un rôle 
non négligeable dans les premiers instants de la densification. La FIG. 110 nous permet 
d’apprécier le gain de densité en fonction de la pression appliquée. Ce gain est très prononcé 
pour les faibles températures correspondant à des produits faiblement denses. Comme pour les 
échantillons de carbure de silicium, le doublement de la pression peut faire augmenter la 
densité de 5% jusqu’à ce que la densité atteigne 95% de la densité théorique. Pour une même 
pression, la température doit être augmentée de 26°C pour avoir une densité accrue de 5%. 
Cependant, lorsque la densité relative est supérieure à 95%, les pressions semblent avoir un 
effet moindre. Ainsi pour obtenir un produit dense à 100%, il faut avoir des pressions très 
élevées ou des températures également très élevées. Il semble néanmoins que la température 
soit le paramètre le plus important au-delà de 95%. 
Pour mieux appréhender le processus de frittage, nous avons mesuré le déplacement résultant 











































































FIG. 111 : Déplacement de la colonne en fonction du temps pendant le palier de frittage pour les différents 
échantillons de SiC et d’AlN. 
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La FIG. 111 montre la valeur du déplacement de la colonne en fonction du temps, en prenant 
comme origine le temps correspondant au début du palier de frittage pris égal à 5 minutes 
pour chaque échantillon. Les pentes des tangentes à l’origine de chaque courbe ne sont pas 
égales car les échantillons ne sont pas dans des états de frittage identiques au début de chaque 
palier. En effet, le temps nécessaire pour atteindre une température de frittage supérieure 
induit un temps supplémentaire pendant lequel la pièce se fritte un peu plus. Ainsi, les 
déplacements de la colonne mesurés pendant le palier se réduisent au fur et à mesure que la 
température de frittage augmente. Pour l’ensemble des échantillons élaborés SiC et AlN, 
l’allure des courbes montre que plus la température est élevée, plus la vitesse de déplacement 
de la colonne diminue exponentiellement. Le retrait de l’échantillon s’effectue très 
rapidement au premier stade du frittage, puis la vitesse décroît exponentiellement pour 
s’annuler lorsque l’échantillon est pratiquement dense à 100%. 
A partir de ce constat, nous avons déterminé la valeur de la dérivée de la courbe déplacement 
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FIG. 112 : Vitesse de densification en fin de palier de frittage en fonction de la densité des échantillons 
obtenus. 
D’après les données de la FIG. 112, il existe une dépendance linéaire entre la densité du 
produit final et la vitesse de densification en fin de palier de frittage. Cependant, la pente des 
droites est fonction de la pression appliquée. Plus la pression appliquée est forte, plus la pente 
de la droite en valeur absolue sera élevée. Pour une pression plus forte et une température plus 
faible dans le cas de l’élaboration de deux échantillons de même densité en fin de palier, la 
vitesse de densification en fin de palier sera plus grande pour l’échantillon réalisé avec la 
pression la plus élevée et la température la plus faible. Jusqu’à une densité supérieure à 95%, 
nous constatons que la pression est l’élément moteur qui accélère fortement la densification. 
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Au-delà, c’est la température qui est responsable de la densification. L’effet de la pression 
devient alors négligeable. 
 
c) Identification des phases et du coefficient de texture par XRD 
 
Les spectres de diffraction ont été réalisés en θ-2θ. L’angle 2θ a varié de 20 à 80° 
correspondant à des profondeurs sondées égales à environ 10 et 33µm respectivement. Cette 
configuration permet de mettre en évidence tous les plans parallèles à la surface de 
l’échantillon. Les plans sollicités sont les plans perpendiculaires à l’axe suivant lequel la 
pression mécanique est appliquée, perpendiculaire également à la circulation des électrons 
dans le matériau lors du chauffage du moule en graphite. 
La FIG. 113 permet de comparer les spectres de diffraction avec le SiC Boostec et les 
différents échantillons de SiC élaborés par SPS. Les pics de diffraction correspondant à la 
poudre sont également présents pour l’ensemble des échantillons élaborés, il n’y a ni 
apparition ni disparition de pics de diffraction. Les phases en présence sont donc les mêmes 
pour la poudre et les différents matériaux élaborés. Donc, pour une pression donnée (100 
MPa), la température de frittage SPS dans la gamme 1750-1850°C ne modifie pas la nature 
des phases en présence qui est du carbure de silicium hexagonal. 
 
 
FIG. 113 : Spectres de diffraction de la poudre de SiC, du SiC Boostec et des différents carbure de silicium 
SPS élaborés à différentes températures. 




FIG. 114 : Spectres de diffraction de la poudre d'AlN, de l'AlN Boostec et des échantillons d'AlN SPS 
élaborés sous 100 MPa. 
 
 
FIG. 115 : Spectres de diffraction pour les échantillons d'AlN SPS élaborés sous 50 MPa. 
 
Les FIG. 114 et FIG. 115 présentent les spectres de diffraction des échantillons d’AlN 
élaborés par SPS, de la poudre AlN utilisée pour l’élaboration des échantillons et de l’AlN 
élaboré par Boostec avec l’oxyde d’yttrium comme ajout de frittage. Dans ce cas également, 
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la pression de frittage n’affecte pas les phases en présence, tous les pics correspondent à du 
nitrure d’aluminium hexagonal (fiche JCPDS : 00-065-3409). Seul le spectre de diffraction de 
l’AlN Boostec présente des pics supplémentaires qui proviennent certainement de la 
formation de la phase YAG (Yttried Aluminated Garnet : Y3Al5O12) aux joints de grains. 
Ainsi, la nature chimique et cristallographique des matériaux élaborés par SPS est 
évidemment différente de l’AlN obtenu par frittage naturel. Si la nature des joints de grains 
est responsable de la diminution des propriétés diélectriques de l’AlN élaboré par frittage 
naturel, le procédé SPS doit permettre un gain de caractéristiques électriques dans la mesure 
où il évite la formation de secondes phases aux joints de grains. Les spectres obtenus 
indiquent que du point de vue cristallographique, les échantillons d’AlN sont aussi purs que la 
poudre utilisée. De plus, l’analyse de la largeur à mi-hauteur des pics de diffraction montre 
que les méthodes conventionnelles d’évaluation de la taille moyenne des domaines cohérents 
de diffraction ne sont pas adaptées à cause de la grande finesse des pics, la taille moyenne de 
ces domaines étant très importante. 
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FIG. 116 : Coefficients de texture déterminés pour les échantillons et pour la poudre de SiC. 
 









C Σ=  où TiC  représente la valeur du coefficient de texture pour une 
famille de plan donnée, )(hklI  est l’intensité du pic de la famille de plan correspondante, 0),(hklI  
est l’intensité qu’aurait ce même pic dans un matériau non texturé et n  représente le nombre 
de familles de plan considérées dans le calcul du coefficient de texture. Ainsi, si la valeur du 
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coefficient avoisine la valeur de 1, alors le matériau a la même orientation qu’un matériau non 
texturé. 
Les résultats de la FIG. 116 montrent que les échantillons de SiC élaborés par SPS ne 
présentent pas de texture. Comme nous l’avons vu dans la partie consacrée à l’étude des 
mécanismes de densification dans le procédé SPS, il apparaît que ce dernier n’induit pas de 
texture ni de changement de phase dans le matériau dans la direction de déplacement des 
électrons utilisés pour le chauffage par effet joule. Ce résultat est identique pour les 
échantillons d’AlN. 
d) Propriétés mécaniques 
 
Les propriétés mécaniques des céramiques sont des caractéristiques importantes notamment la 
dureté et la ténacité. Leur grande dureté est liée essentiellement aux fortes liaisons ioniques 
et/ou covalentes présentes dans le matériau. Ces liaisons sont fortement directionnelles et 
confèrent à la céramique un comportement spécifique par rapport à une sollicitation 
mécanique. Les céramiques possèdent en général un module d’Young et une dureté très 
élevés, et une déformation à la rupture de même qu’une ténacité très faibles. Ainsi, les tests de 




La mesure de dureté Vickers s’effectue avec une pointe en diamant de forme pyramidale 
normalisée de base carré et d’angle au sommet entre faces égal à 136°. Il en résulte une 
empreinte de forme carrée correspondant à la pénétration de l’indenteur dans le matériau.  
 
Le calcul de la dureté Vickers, exprimée en unité Hv équivalente à une pression, s’effectue de 




FHv ××= avec F  la force appliquée en N 
ou encore : 2
8544,1
d
PHv ×= avec P  la masse appliquée en kg, d  la longueur de la diagonale 
en mm. Dans le cas où les deux diagonales 1d et 2d  ne sont pas égales, la valeur de d  utilisée 
est leur moyenne arithmétique jusqu’à une différence maximum de 30 % entre les valeurs des 
deux diagonales. 
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×= avec H  en GPa, gPF ×=  avec g =9,81 m.s-2, d  en mètre 
( 9,81GPa1000H =ν ). 
 
 
a)         b)               c) 
    HV0,5 
 
a)         b)               c) 
   HV1 
 
a)         b)               c) 
   HV2 
FIG. 117 : Essais Vickers pour différentes charges sur différents échantillons de SiC :a)1750°C, 1800°C et 
1850°C. 
Dix essais Vickers ont été réalisés sur chaque échantillon sous trois charges : 0,5 kg, 1 kg et 2 
kg identifiées HV0,5, HV1 et HV2 respectivement. La FIG. 117 permet de visualiser la 
réponse du matériau à la sollicitation verticale de l’indenteur à différentes charges. Nous 
50 µm 50 µm 50 µm
50 µm 50 µm 50 µm
50 µm 50 µm 50 µm
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constatons que plus la température de frittage est élevée, plus la taille de l’empreinte est petite 
indiquant le passage d’un matériau d’une dureté faible vers un matériau de dureté plus élevée. 
 
 
SiC SPS 1850°C 
 
SiC Boostec 
a) HV 0,5    b) HV1   c) HV2 
FIG. 118 : Essais Vickers pour différentes charges du SiC SPS 1850°C et du SiC Boostec. 
Même si, le carbure de silicium élaboré par Boostec Industries présente une densité 
légèrement supérieure à l’échantillon de SiC élaboré par SPS à 1850°C, la réponse du 
matériau à l’indentation donne des tailles d’empreinte quasiment identiques (FIG. 118). Nous 
trouvons des valeurs proches des valeurs rencontrées dans la littérature pour des matériaux 
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FIG. 119 : Evolution de la microdureté Vickers des échantillons de SiC SPS en fonction de température et 
de la densité relative. 
50 µm 50 µm 50 µm
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Les duretés calculées montrent clairement que la dureté est fortement dépendante de la 
température de frittage qui détermine avec la pression appliquée la densité du matériau.  
Lorsque le matériau devient de plus en plus dense, la dureté du matériau augmente fortement. 
Elle varie de 1250 Hv1 pour le matériau le moins dense à 2200 Hv1 pour le matériau le plus 
dense. Comme établi précédemment, la nature cristallographique des phases en présence ne 
changeant pas en fonction des conditions d’élaboration, c’est la microstructure qui est 
responsable des variations de dureté. Une structure poreuse peut permettre le glissement de 
matière et la réorganisation de celle-ci sous la charge ce qui se matérialise par une 
enfoncement beaucoup plus profond lorsque des porosités sont présentes, caractéristique 
d’une dureté plus faible. Cette tendance a également été observée pour des matériaux poreux 
par Gross et al. [179] et Gao et al. [180, 181] qui montrent que la dureté augmente avec la 
densité du matériau. 
A partir des graphiques précédents, il est également possible d’estimer la dureté d’un matériau 
atteignant la densité théorique. En supposant que la dureté suit une loi linéaire avec la densité, 
d’après la FIG. 120, la dureté théorique du SiC SPS dense à 100% serait approximativement 
égale à 2350 Hv1. 
Pour le nitrure d’aluminium, la tendance est exactement la même. La FIG. 120 montre les 
résultats de la mesure de microdureté en fonction des conditions d’élaboration des 
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FIG. 120 : Dureté Vickers en fonction de la température de frittage et de la densité relative de l’AlN. 
 
Nous remarquons un comportement quasiment linéaire pour des températures de frittage 
inférieures à 1600°C. Pour des températures supérieures à 1600°C, le comportement 
asymptotique constaté pour la variation de densité est à nouveau observé ; nous tendons vers 
la valeur de 1300 Hv1 qui est la valeur de la microdureté de l’AlN fritté par HIP avec Y2O3 
comme ajout de frittage. 
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(2) Rigidité et nanodureté 
 
Le module d’Young et la dureté ont été déterminés à partir d’un essai d’indentation 
instrumenté à l’aide du nanoindenteur dont le principe de fonctionnement est présenté au 
chapitre II. A titre d’exemple, les courbes brutes de variation de la dureté et du module 
d’Young en fonction de la profondeur atteinte d’un échantillon d’AlN sont présentées à la 
FIG. 121. Ces courbes sont perturbées sur les premiers nanomètres, puis se stabilisent à la 
valeur de dureté et du module d’Young de l’échantillon. Cette perturbation est due notamment 
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FIG. 122 : Evolution de la dureté et du module d'Young des échantillons de carbure de silicium en 
fonction de la température de frittage et de la densité relative. 
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FIG. 123 : Evolution de la dureté et du module d'Young des échantillons de nitrure d’aluminium en 
fonction des conditions d'élaboration et de la densité relative. 
 
Les FIG. 122 et FIG. 123 présentent les résultats obtenus en nanoindentation concernant le 
module d’Young et la nanodureté des échantillons de carbure de silicium et de nitrure 
d’aluminium. 
Comme pour la microdureté, l’évolution de la nanodureté en fonction des conditions 
d’élaboration et de la densification est la même. Elle décroît quand la porosité dans le 
matériau augmente. Pour le carbure de silicium, la nanodureté passe de 12 à 29 GPa lorsque la 
densité relative passe de 77% à 97% respectivement. Pour le nitrure d’aluminium qui est 
nettement moins dur que le carbure de silicium, elle évolue de 5 à 17 GPa sous l’effet d’une 
variation de densité relative de 78% à 98% respectivement. 
Le module d’Young suit exactement la même tendance, il augmente quand la porosité dans le 
matériau diminue. Cela indique que la rigidité du matériau change avec le pourcentage de 
pores dans l’échantillon. Dans le cas du carbure de silicium, il passe respectivement de 220 à 
415 GPa, alors que pour le nitrure d’aluminium, il croît de 160 à 335 GPa. 
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Pour apprécier correctement le comportement élastique, il est possible de quantifier les 
énergies mises en jeu lors d’un essai d’indentation à partir des courbes chargement-
déchargement. 
 
FIG. 124 : Energie de la phase de chargement (A+B) et de déchargement (B). 
Pendant la phase de chargement, nous fournissons une certaine énergie au système. La FIG. 
124 montre l’énergie correspondante à chacune des phases de chargement et de 
déchargement. L’énergie emmagasinée par plastification, notamment par les pores,  est 
représentée par l’aire A sur le diagramme. L’aire B correspond à l’énergie élastique restituée 
pendant la phase de déchargement. 
Il est alors possible d’extraire la proportion d’énergie élastique restituée sur l’énergie totale 
fournie au système que l’on qualifie de comportement élastique global (CEG) : 
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La FIG. 125 présente les pourcentages de l’énergie restituée (CEG) et dissipée au cours de 
l’essai d’indentation pour le carbure de silicium et le nitrure d’aluminium en fonction de la 
densité relative du matériau. Pour le carbure de silicium, le pourcentage de l’énergie restituée 
pendant l’essai de nanoindentation passe de 38 à 51% pour une densité relative variant de 77 à 
97%. Dans le cas du nitrure d’aluminium, l’énergie élastique restituée pendant la phase de 
déchargement passe de 22 à 37%  lorsque la densité relative augmente de 78 à 98,7% 
respectivement. Donc, lorsque la densité du matériau augmente et que la densité de pores 
diminue, le pourcentage de l’énergie restituée pendant la phase de déchargement augmente. 
Cela implique que pour une même charge, l’échantillon le plus poreux absorbera plus 
d’énergie, la profondeur résiduelle étant alors plus grande que pour l’élément le moins 
poreux. Cependant les valeurs d’énergie restituée sont plus grandes pour le carbure de 
silicium que pour le nitrure d’aluminium. Ces deux matériaux possèdent le même type 
d’architecture atomique, résultant d’un empilement de tétraèdres. 
Cette différence peut avoir deux origines : la liaison atomique (longueur et force), et 
l’empilement architectural (dimension du tétraèdre, angle entre liaisons atomiques). Or la 
liaison atomique Si-C est plus forte que la liaison Al-N et le tétraèdre du carbure de silicium 
est un tétraèdre régulier alors que celui de l’AlN est allongé suivant l’axe c. Les matériaux 
sont anisotropes à l’échelle des grains, la direction d’application de la charge lors de l’essai de 
nanoindentation est aléatoire par rapport aux grains et de plus, les contraintes sont triaxiales. 
Il n’est donc pas possible de pondérer l’effet de liaison atomique par rapport à celui de la 
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FIG. 126 : Energie totale, restituée et dissipée pendant l'indentation en fonction de la densité du carbure 
de silicium. 
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La FIG. 126 représente les différentes énergies mises en jeu pendant l’essai de 
nanoindentation en fonction de la densité du carbure de silicium. Nous constatons que 
l’énergie totale diminue lorsque la densité augmente alors que la charge reste la même pour 
chaque essai d’indentation. L’énergie restituée pendant la phase de déchargement reste 
sensiblement constante. L’énergie totale, qui est la somme de l’énergie restituée et dissipée, 
montre que seule l’énergie dissipée est la variable de notre système. Le carbure de silicium 
poreux accepte et dissipe beaucoup plus d’énergie que le carbure de silicium dense. Cette 
dissipation d’énergie peut s’effectuer sous forme de déformation plastique ou de fissuration 
du matériau. D’après la FIG. 125 et la FIG. 126, la proportion d’énergie restituée sur l’énergie 
totale apportée au système augmente alors que l’énergie réellement restituée par le matériau 
reste constante pour une même charge Pmax. La variation du rapport CEG est seulement due à 
un changement de quantité d’énergie dissipée dans le matériau. Le comportement élastique du 
matériau n’est pas modifié mais son aptitude à la dissiper l’est. Quelle que soit la densité du 
matériau, la quantité d’énergie élastique restituée reste constante pour une charge donnée. 
Ainsi, autant la porosité favorise la déformation plastique à forte porosité autant la relaxation 
doit se faire par fissuration à faible porosité, ce qui a également été constaté pour les 
échantillons de nitrure d’aluminium. 
(3) Ténacité 
 
Lorsqu’un matériau fragile subit un test d’indentation, il a tendance à se fissurer sous la 
contrainte pour dissiper l’énergie emmagasinée. Il est en effet plus facile pour le matériau de 
se fissurer que de se déformer plastiquement. Pour voir apparaître ces fissures, il est 
nécessaire d’atteindre le stade de plastification du matériau. Il est donc possible de déterminer 
la ténacité du matériau qui représente sa résistance à la propagation d’une fissure à partir d’un 
essai d’indentation conduisant à la formation de fissures. 
Il existe 5 grandes familles de fissures (FIG. 127) : Coniques, radiales, médianes, half-penny 
et latérales. 
 
Les fissures coniques sont générées par un indenteur conique ou sphérique. Elles se propagent 
en dessous de l’indentation avec un angle de cône dépendant de la charge appliquée. 
Les quatre autres types de fissures peuvent être produites à partir d’un indenteur pyramidal. 
Les fissures radiales et half-penny débouchent à la surface du matériau. Les fissures radiales 
ou de Palmqvist sont isolées et créées sur chaque angle de l’empreinte. Les fissures half-
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penny ont une forme semi-circulaire, les fissures opposées se rejoignant sous l’empreinte. Les 
fissures médianes se propagent sous l’empreinte et contiennent la zone de déformation 
plastique du matériau. Enfin, les fissures latérales ne sont pas débouchantes pour de faibles 
charges, mais créent un écaillage en surface quand la charge devient importante. 
 
 
FIG. 127 : Schématisation des différentes familles de fissures [182]. 
 
Chicot et al. [183] présentent les conditions d’obtention des différents types de fissures. Ils 
estiment que le passage d’un mode de fissure de Palmqvist à un mode de fissuration médian 
est lié à la charge (FIG. 128). Pour de faibles charges, le mode de fissuration est de type 
Palmqvist alors que pour des charges plus élevées, le mode de fissuration est médian. Ils 
indiquent également un mode de fissuration intermédiaire pour des charges intermédiaires. 
 
 
FIG. 128 : Schématisation des différents modes de fissuration en fonction de la charge. 
 
Différents modèles permettent de calculer la ténacité à partir de chaque mode de fissuration. 
Les premiers modèles de calcul de la ténacité à partir de fissures circulaires ont été réalisés 
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sur des matériaux transparents à l’aide de la théorie de la mécanique linéaire de la rupture 








ν HvPKc  avec ξ  la profondeur maximale des fissures, v le coefficient de 
poisson, P la charge et Hv la dureté. 
 
Les travaux de Lawn et Fuller [185] sur des verres de silicium montrent que la profondeur des 
fissures est égale à la longueur des fissures en surface. Ils aboutissent à la formule suivante 
avec un indenteur Vickers pour un mode de fissuration médian : 2/30515,0 c
PKc ×=  avec c la 
demi-longueur entre les deux fronts des fissures opposées (FIG. 129). 
 
C’est Evans [186] qui le premier introduit le module d’Young dans l’équation de calcul de la 
ténacité. Lawn et al. [187] redéfinissent l’équation en calculant les contraintes engendrées par 







Antis et al. [188] reprennent ce modèle en généralisant l’équation par l’introduction d’une 







⎛= , la constante k étant dépendante de la forme géométrique de 
l’indenteur. 
 
Dans notre cas, les indentations présentent des modes de fissurations de type half-penny ou 
Palmqvist (radial) (FIG. 129). Les différentes équations génériques du calcul de ténacité sont 















⎛= β . 
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Les coefficients α, β, q et r présentent des valeurs spécifiques suivant chaque auteur. Malgré 
la grande variété des valeurs prises par ces coefficients, la relation d’Evans [190] et celle de 
Shetty [191] pour le mode de fissuration médian et Palmqvist respectivement sont les plus 
utilisées : médian : 2/30824,0 c
PKIc ×=  et Palmqvist : 2/10319,0 la
PKIc ××= . 
 
FIG. 129 : Schématisation des fissures half-penny (a) et Palmqvist (b) en section, et en vue de dessus (c). 
Niihara et al. [192] constatent que la relation P/c3/2 = constante est vérifiée tant que le mode de 
fissuration reste le même. Lorsque le passage du mode de fissuration Palmqvist à médian 
apparaît, cette relation n’est plus vérifiée. C’est pourquoi Chicot et al. [183] présentent un 
modèle permettant de déterminer la ténacité du matériau pour des charges correspondant au 
passage de l’un à l’autre mode de fissuration. 
































FIG. 130 : Valeur de (E/H)1/2 et de (E/H)2/5 en fonction de la densité relative pour les échantillons de SiC et 
d'AlN. 
 
La FIG. 130 montre les valeurs prises par (E/H)1/2 et (E/H)2/5 en fonction de la densité relative 
des matériaux obtenus sur la base de mesures effectuées dans les conditions indiquées sur la 
micrographie de la FIG. 131. Nous pouvons remarquer que (E/H)1/2 est environ égal à 5, alors 
que (E/H)2/5 reste environ égal à 4 quels que soient le matériau et la densité. Nous confirmons 
ainsi l’expression générale introduite par Evans et par Shetty. Nous montrons que le rapport 
module d’Young sur la dureté n’influence pas la ténacité exprimée par KIc. 




FIG. 131 : Observation au microscope électronique à balayage de la longueur d'une fissure pour la charge 
HV5. 
Les Tab. 32 et Tab. 33 présentent les rapports  P/al1/2, P/c3/2 et (P/al1/2)/(P/c3/2) obtenus à partir 
des mesures de longueur de fissure, effectuées à partir des micrographies réalisées au MEB, 
pour différentes charges appliquées. 
 
Echantillon P/al1/2 en N.µm-3/2 P/c3/2 en N.µm-3/2 (P/al1/2)/(P/c3/2) 
SiC-1750°C-100MPa 0,21 0,080 2,62 
SiC-1800°C-100MPa 0,145 0,05 2,9 
SiC-1850°C-100MPa 0,126 0,031 4,06 
SiC Boostec 0,119 0,028 4,25 
Tab. 32 : Evolution de P/al1/2, P/c3/2 et (P/al1/2)/(P/c3/2) pour différents échantillons de carbure de silicium. 
 
Echantillon P/al1/2 en N.µm-3/2 P/c3/2 en N.µm-3/2 (P/al1/2)/(P/c3/2) 
AlN-1500°C-50MPa 0,134 0,0465 2,88 
AlN-1550°C-50MPa 0,102 0,0383 2,66 
AlN-1600°C-50MPa 0,088 0,0258 3,41 
AlN-1700°C-50MPa 0,0874 0,0247 3,53 
AlN-1500°C-100MPa 0,113 0,0428 2,64 
AlN-1550°C-100MPa 0,112 0,0399 2,80 
AlN-1600°C-100MPa 0,0889 0,0255 3,48 
Tab. 33 : Evolution de P/al1/2, P/c3/2 et (P/al1/2)/(P/c3/2) pour différents échantillons de nitrure d'aluminium. 
110 µm 
SiC – 1850°C – 100MPa – HV5 
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Alors pour une valeur de ténacité identique représentée par KIc, si nous ne connaissons pas le 
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FIG. 132 : Valeur de (P/al1/2)/(P/c3/2) en fonction de la densité relative des matériaux SiC et AlN. 
La FIG. 132 met en évidence la variation du rapport (P/al1/2)/(P/c3/2) pour les échantillons de 
SiC et d’AlN de différentes densités et la valeur de 2,583 correspondant à la même valeur de 
KIc en considérant indépendamment le mode de fissuration médian ou Palmqvist. Les résultats 
suggèrent que lorsque le matériau présente une densité relative faible, la ténacité peut être 
calculée indépendamment avec la formule correspondant au mode de fissuration médian ou 
Palmqvist. Par contre, plus le matériau devient dense et plus la différence entre les données 
issues des deux modèles s’accroît, il est alors nécessaire de connaître le mode de fissuration 
pour déterminer la ténacité, par l’intermédiaire de KIc. 
 
FIG. 133 : Calcul du facteur d’intensité des contraintes en fonction de la densité relative des matériaux en 
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La FIG. 133 présente les résultats du calcul de la ténacité en fonction de la densité relative des 
matériaux en utilisant les équations généralistes des deux modes de fissuration. Comme Gross 
et al. [179], nous observons tout d’abord que la ténacité diminue quand la densité du matériau 
augmente. Cela veut dire que pour une même charge appliquée sur l’indenteur, la fissure se 
propage plus facilement dans le matériau le plus dense que dans celui de plus forte porosité. 
Cette tendance est la même pour le carbure de silicium et pour le nitrure d’aluminium. De 
plus, la FIG. 133 montre bien que les deux modèles donnent des valeurs proches lorsque la 
densité relative des matériaux testés diminue. 
Cette particularité est due aux conditions d’égalité des deux équations définies plus haut. Il 
apparaît clairement que lorsque la taille de l’empreinte augmente et que la longueur de la 
fissure diminue, les deux modèles tendent à fournir une valeur identique. Ce comportement 
est rencontré pour les matériaux faiblement denses qui ont une large empreinte due à une forte 
déformation plastique et une faible dissipation d’énergie par fissuration. Par contre, pour des 
matériaux proches de la densité théorique, il est nécessaire de connaître le mode de fissuration 
pour pouvoir calculer la ténacité. Dans le cas de nos matériaux massiques et pour les charges 
appliquées, nous avons un mode de fissuration de type half-penny ou médian. Pour le carbure 
de silicium, la ténacité varie entre 6,5 et 2,7 MPa.m1/2 alors que pour le nitrure d’aluminium, 
la ténacité passe de 4 à 2 MPa.m1/2 dans la même gamme de densité relative, la ténacité peut 
donc être améliorée d’un facteur environ égal à 2-2,5 en augmentant la porosité. Cependant 
les propriétés comme la dureté et le module d’Young diminuent quand la porosité augmente.  
 
L’étude des propriétés mécaniques montre l’influence de la densité et le rôle des porosités sur 
la réponse du matériau à une sollicitation mécanique de type indentation. Le module d’Young 
et la dureté augmentent linéairement avec la densité relative du matériau. La ténacité quant à 
elle diminue quand la densité augmente. Les caractéristiques obtenues pour les matériaux 
proches de la densité théorique présentent des propriétés identiques à celles du carbure de 
silicium et du nitrure d’aluminium élaborés par des procédés plus conventionnels à l’aide 
d’ajouts de frittage. Le comportement mécanique global des céramiques est fortement affecté 
par la porosité ou particule molle dans la matrice. Ces dernières sont responsables de la 
grande quantité d’énergie emmagasinée lors de l’essai d’indentation dont l’énergie est 
dissipée sous forme de déformation. Par contre pour des matériaux denses, la fissuration est le 
moyen préférentiel de dissipation d’énergie. L’énergie restituée est constante quelle que soit 
la densité du matériau pour une charge donnée, c’est la quantité d’énergie emmagasinée et 
donc dissipée qui diminue lorsque la densité augmente. 
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e) Propriétés électriques 
 
Les propriétés électriques des matériaux sont dans un premier lieu dépendantes de la nature 
intrinsèque des liaisons présentes dans le matériau ; ainsi la liaison métallique est une liaison 
entièrement conductrice. Le caractère isolant des liaisons covalentes et ioniques dépend de 
l’architecture de ces liaisons. Le carbone dans sa structure diamant est un matériau fortement 
isolant, par contre il est conducteur dans sa structure graphite. Un autre facteur qui joue un 
rôle important sur les propriétés électriques des matériaux est la nature et le taux des 
impuretés présentes dans le matériau. Ces impuretés peuvent être incorporées dans le réseau 
du matériau, provenir de la formation d’une seconde phase, ou bien même être libres dans le 
matériau. Ainsi, une faible concentration en atomes dopants peut modifier de manière 
considérable les propriétés de bases d’un semi-conducteur. Dans le cas des wafers de silicium 
par exemple, la concentration des impuretés de dopage permet de contrôler la résistivité du 
matériau dans un domaine de valeurs comprises entre 10-5 et 102 Ω.m [193]. 
 
Pour l’application visée en électronique de puissance haute température/haute tension, les 
propriétés électriques recherchées doivent conduire à un faible courant de fuite, de faibles 
pertes diélectriques et une constante diélectrique peu élevée. 
Lorsque un matériau isolant est soumis à un champ électrique, il se produit deux 
phénomènes : 
- la polarisation, 
- le passage d’un courant de conduction. 
 
Dans le cas d’un diélectrique parfait, seule la polarisation se produit. La polarisation est 
induite par l’orientation des charges et des moments dipolaires dans le matériau. Cette 
polarisation provient de la création de moments dipolaires sur les atomes liés au mouvement 
des électrons. Elle peut également provenir du déplacement d’ions dans le matériau. Enfin, 
certains matériaux présentent des moments dipolaires qui s’orientent dans la direction du 
champ électrique appliqué.  
D’une manière générale, lorsqu’on applique un échelon de tension à un matériau, on observe 
un courant décroissant de manière exponentielle qui se stabilise à une valeur constante. Cette 
chute de courant correspond au courant de polarisation et la valeur constante correspond au 
courant de conduction. Ensuite, lorsque l’échantillon est mis en court-circuit, il restitue le 
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courant absorbé dû aux phénomènes de polarisation. Les courbes de courant polarisation et de 
dépolarisation en fonction du temps sont identiques au signe près. 
 
Ainsi, le matériau diélectrique parfait peut être modélisé par une résistance et une capacité en 
série ou en parallèle. Nous avons utilisé ce dernier modèle. 
 
Lorsqu’on applique une tension sinusoïdale, des pertes diélectriques apparaissent. Ainsi, le 
courant résultant est la somme d’un courant de type capacitif et d’un courant de type résistif. 
RC III +=  avec CVjIC ϖ=  le courant de charge de la capacité et RVIR /=  le courant de 
perte dans le matériau avec j2=-1, ϖ  la pulsation du signal électrique, C la capacité, R la 
résistance et V la tension appliquée. 
On définit alors la constante diélectrique complexe ou encore la permittivité relative 
complexe du matériau par )'''( εε j− avec ε’ la constante diélectrique ou permittivité réelle et 
ε’’ le facteur de pertes. On définit ainsi l’angle de perte dont la tangente est définie par 









l’angle δ est le déphasage entre le courant total mesuré et le courant lié à la charge de la 
capacité.  
 
Afin de modéliser la conductivité électrique lorsque la température augmente, il est possible 








exp0σσ , avec 
σ0 : facteur pré-exponentiel dépendant de la mobilité des porteurs de charges, 
E : énergie d’activation de la conductivité, 
KB : constante de Boltzmann (0,86132.10-4 eV.K-1)  et 
T : température absolue en K. 
 
En fonction des données numériques connues, la conductivité s’exprime en fonction de la 




E11610exp0σσ  avec E en eV. 
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(1) Propriétés électriques du SiC Boostec 
 
Comme nous l’avons vu dans le premier chapitre, les propriétés diélectriques du carbure de 
silicium élaboré par Boostec sont insuffisantes pour l’application visée. Pour pouvoir 
comparer les propriétés électriques du carbure de silicium SPS à celles du SiC élaboré par 
Boostec à partir d’une poudre identique mais avec ajout de frittage (bore) et liants organiques, 
nous avons effectué les mêmes mesures dans les mêmes conditions. Dans un premier temps, 
les propriétés électriques du SiC Boostec ont été déterminées à partir d’un courant continu, 
puis dans un second temps, une analyse fréquentielle a été réalisée sur 5 échantillons rectifiés 
(Ra=0,1µm). Nous avons également étudié l’influence de la température sur les propriétés 
électriques. 
 
Les résultats présentés sont des mesures réalisées à température ambiante. Dans le premier 
cas, nous avons imposé un échelon de tension croissant de 10 V en 10 V jusqu’à atteindre une 
tension de 100V. Le diamètre de la métallisation est de 25mm, l’épaisseur des échantillons 
testés est de 5 mm. Un anneau de garde permet de s’affranchir de l’erreur de mesure liée au 


































FIG. 134 : Evolution temporelle de l'intensité pour différentes différences de potentiel appliquées. 
 
La FIG. 134 présente l’évolution temporelle du courant traversant l’échantillon de SiC 
Boostec pour différentes valeurs de tension appliquée. La polarisation est négligeable, 
l’intensité se stabilise instantanément. 
 

























FIG. 135 : Evolution de la résistivité volumique en fonction de la tension appliquée pour 5 échantillons de 
SiC Boostec. 
 
La FIG. 135 présente le calcul de la résistivité du SiC Boostec à température ambiante en 
fonction de la tension appliquée. Nous constatons que la valeur de la résistivité volumique du 
SiC Boostec est égale à 106 Ω.cm. Cette résistivité diminue très légèrement quand la 
différence de potentiel augmente. Lorsque la tension appliquée augmente, il apparaît 
différents phénomènes liés au champ. Le régime ohmique est valable pour les faibles champs 
appliqués. Lorsque le champ appliqué augmente fortement, il peut apparaître d’autres 
régimes : le régime de charges d’espace avec remplissage de pièges peu profonds, puis la 
saturation des pièges, enfin le régime de charge d’espace sans piège. Ceci peut expliquer la 
légère chute de résistivité en fonction de la tension. A titre indicatif, la résistivité surfacique 
est 50 fois supérieure à la résistivité volumique et vaut 5x107 Ω.cm. 
 
Comme nous l’avons vu dans le premier chapitre, lorsque la température augmente de 
manière générale, la résistivité des matériaux céramiques diminue et peut être fortement 
affectée. Nous présentons les résultats de résistivité volumique calculée lorsque la 
température augmente. Les tests ont été réalisés sous une tension de 60 V. La température est 
un paramètre important à maîtriser. Nous avons utilisé deux moyens pour chauffer 
l’échantillon : le four et l’étuve. 
 























































FIG. 136 : Evolution en fonction du temps de la résistivité surfacique et volumique du SiC Boostec dans 
un four porté à 180°C. 
 
 
FIG. 137 : Evolution en fonction du temps de la résistivité surfacique et volumique du SiC Boostec dans 
une étuve portée à 140°C. 
 
Contrairement à ce qui avait été observé à température ambiante, l’intensité et donc la 
résistivité ne se stabilisent pas en fonction du temps lorsque le SiC Boostec est porté en 
température. Dans le four, il n’y a aucune circulation d’air pour réguler la température. 
Comme nous pouvons le voir sur la courbe (FIG. 136), la résistivité mesurée chute 
rapidement à cause de l’effet joule. Le matériau s’échauffe et la résistivité chute à chaque 
seconde, il s’agit d’une réaction en chaîne. Dans l’étuve, la résistivité chute mais se stabilise à 
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l’échantillon par effet joule et la circulation d’air réalisée dans l’étuve (FIG. 137). Ainsi, la 
résistivité mesurée est celle d’un échantillon dont la température serait légèrement supérieure 
à celle de l’étuve. Ainsi, dans le cas, où la résistivité du matériau étudié est faible et que le 
courant qui circule est important, l’effet joule peut avoir une influence non négligeable sur 
l’échauffement de ce dernier. Toutes les autres mesures ont donc été réalisées sur les 
échantillons placés en étuve. La mesure de l’intensité a été effectuée instantanément une fois 
la tension imposée pour éviter un échauffement trop important du matériau qui induirait une 





























FIG. 138 : Evolution de la résistivité volumique et surfacique en fonction de le température. 
 
La FIG. 138 présente la variation identique de la résistivité volumique et de la résistivité 
surfacique en fonction de la température. Elles chutent fortement quand la température 
augmente. La résistivité volumique passe de 106 à 103 Ω.cm lorsque la température passe de 
25°C à 250°C respectivement. Les droites représentant les résistivités volumique et surfacique 
sont parallèles, cela signifie que le mode de conduction est identique. Nous avons étudié plus 
en détail les énergies d’activation responsables de l’augmentation de la conductivité en 
température, en utilisant le modèle d’Arrhenius (FIG. 139). Les conductivités surfacique et 
volumique ont des énergies d’activation très proches, de l’ordre de 0,4 eV. 



































FIG. 139 : Conductivité électrique du SiC Boostec calculée à partir du modèle d'Arrhenius. 
 
Le modèle choisi pour modéliser le comportement électrique des matériaux en courant 
alternatif est le modèle d’une résistance et d’une capacité en parallèle. La FIG. 140 présente la 





















FIG. 140  : Permittivité réelle du SiC Boostec en fonction de la fréquence. 
 
La permittivité réelle est très importante. Elle ne peut pas correspondre au type de matériau 
recherché pour notre application. La permittivité diminue lorsque la fréquence augmente. 
Nous constatons deux chutes consécutives de la permittivité, correspondant à deux 
phénomènes de relaxation. La FIG. 141 montre le facteur de dissipation diélectrique en 
fonction de la fréquence qui présente un minimum à 10 kHz. Celle-ci correspond au point 
d’inflexion sur la courbe de la FIG. 140 qui caractérise le changement de mode de relaxation. 
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Les deux phénomènes de relaxation se manifestent effectivement pour des fréquences situées 
aux limites de notre gamme de fréquence. On peut envisager aux basses fréquences des 
phénomènes de polarisation interfaciale, notamment aux joints de grains et à plus hautes 
fréquences, des phénomènes de polarisation dans le grain. Les valeurs prises par le facteur de 
dissipation diélectrique sont très élevées. Ainsi, nous ne pouvons pas parler de comportement 
capacitif pour ce matériau, même si le facteur de perte avoisine 0,1 à 10 kHz ; il présente un 












































FIG. 141 : Facteur de dissipation diélectrique en fonction de la fréquence. 
 
(2) Propriétés électriques du SiC SPS 
 
La FIG. 142 présente la mesure de la résistivité réalisée en courant continu dans les mêmes 
conditions que celle réalisées pour le SiC Boostec. Nous constatons dans un premier temps 
que la résistivité des échantillons à température ambiante est différente. Cela s’explique par le 
fait que la densité relative des échantillons est différente. En effet, pour une même aire de 
métallisation, la quantité de matière qui peut transporter le courant est plus faible dans le cas 
des échantillons de densité relative faible. De plus, la pente des droites est différente pour 
chaque échantillon. En fonction de la température, le mode de conduction semble être 
différent puisque les droites ne sont pas parallèles. A noter que la résistivité du SiC SPS 
1850°C dont la densité relative est très proche de celle du SiC Boostec est largement 
inférieure à celle de ce dernier. A température ambiante, la résistivité du SiC Boostec est 1000 
fois supérieure à celle du SiC SPS 1850°C. A 225°C, leur résistivité sont égales et avoisine la 
valeur de 103 Ω.cm. 






























FIG. 142 : Résistivité en fonction de la température des échantillons de SiC SPS élaborés à 1750°C, 
1800°C et 1850°C. 
 
Afin de comprendre l’origine de cette faible conductivité, il est nécessaire de tracer cette 
variation de résistivité avec la température en introduisant le modèle d’Arrhenius pour 
déterminer les énergies d’activation. La FIG. 143 présente les résultats obtenus. Les énergies 
d’activation sont différentes pour chaque échantillon. Elles peuvent varier de 0,06 à 0,32 eV 
lorsque la densité relative diminue de 97% à 77%. Pour l’échantillon de densité relative 



































FIG. 143 : Résistivité en fonction de la température des échantillons SiC SPS en utilisant le modèle 
d'Arrhenius. 
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La réponse à un échelon de tension en fonction de la température montre que le carbure de 
silicium élaboré par SPS et le carbure de silicium élaboré par Boostec présente des modes de 
conduction différents. La poudre utilisée étant la même, il se produit dans le matériau des 
transformations responsables de ces changements de propriétés électriques lorsque la densité 
du matériau augmente. Le processus de densification est certainement responsable de ces 
changements de propriétés électriques. Il est probable que les impuretés migrent aux joints de 
grain pour former des composés responsables de cette faible résistivité, notamment pour le 
matériau le plus dense. 
La FIG. 144 et la FIG. 145 présentent les résultats obtenus pour le calcul de la constante 
diélectrique et du facteur de dissipation diélectrique des échantillons de SiC élaborés par SPS. 
La constante diélectrique est élevée mais reste inférieure à celle du carbure de silicium 
élaboré par Boostec. Par contre, le facteur de dissipation diélectrique est plus grand que celui 
du SiC Boostec jusqu’à 100 kHz. Le phénomène de relaxation mis en évidence pour les 
hautes fréquences dans notre gamme n’est pas présent pour les échantillons SPS. Seul le SiC 
SPS 1850°C semble présenter un phénomène de relaxation situé vers les hautes fréquences 
dans notre gamme. Contrairement à ce qui a été envisagé précédemment, il serait possible que 
ce phénomène de relaxation ne soit pas lié au grain, mais plutôt à la polarisation interfaciale 
puisque le bore n’est pas présent dans les échantillons SPS. Les deux échantillons de SiC de 
faible densité présentent des courbes d’angle de pertes qui se superposent indiquant que le 
comportement électrique du matériau est identique. Par contre, pour le SiC SPS haute densité, 
le facteur de dissipation diélectrique est largement supérieur aux autres échantillons moins 
denses. Même si la constante diélectrique et tan δ augmentent lorsque la température 
augmente, l’échantillon SPS haute densité présente un comportement électrique très différent 





















FIG. 144 : Facteur de dissipation diélectrique des échantillons SiC SPS et du SiC Boostec. 
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L’étude des propriétés électriques des échantillons de SiC SPS laisse apparaître que la densité 
finale du matériau influence les propriétés électriques du matériau. La permittivité, le facteur 
de dissipation diélectrique et la résistivité augmentent lorsque la densité du matériau diminue. 
L’augmentation de la température abaisse les propriétés d’isolation électrique des matériaux. 
La permittivité et tan δ augmentent quand la température augmente. Ceci montre que lorsque 
la température augmente, les propriétés diélectriques sont affaiblies traduisant le caractère 













































































































FIG. 145 : Permittivité et tan δ pour les échantillons de SiC élaborés à 1750°C, 1800°C et 1850°C.  
 
Même si certaines corrélations ont pu être établies entre le SiC SPS faible densité et le SiC 
Boostec, à densité identique, le SiC Boostec présente une résistivité largement supérieure à 
celle du SiC SPS haute densité. Le bore que nous avions désigné comme étant à l’origine des 
faibles propriétés diélectriques du SiC Boostec s’avère en fait bénéfique par rapport au SiC 
SPS haute densité réalisé sans bore. Le caractère très conducteur du SiC SPS n’a pas trouvé 
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d’explication. Cependant, nous pensons que des transformations au niveau des impuretés 
présentes dans les matériaux sont à l’origine de ces faibles propriétés électriques. Ces 
impuretés pourraient se regrouper aux joints de grain et former un composé responsable du 
phénomène de polarisation à haute fréquence dans notre gamme, ce phénomène de 
polarisation n’étant présent que pour les échantillons de forte densité comme le SiC Boostec 
ou l’échantillon SPS réalisé à 1850°C. 
(3) Propriétés électriques du nitrure d’aluminium 
 
Les moyens mis en place pour la caractérisation du carbure de silicium ne sont plus assez 
sensibles pour caractériser le nitrure d’aluminium qui est un matériau très résistif. Les 
mesures ont donc été réalisées à l’aide de l’électromètre KEITLEY 6517A sous une tension 
de 1000V. Le calcul de résistivité s’effectue lorsque le régime de conduction pure est atteint 
(FIG. 146). Dans notre cas, nous considérons que le régime permanent est atteint pour un 
temps supérieur ou égal à 500 secondes. Le champ appliqué est environ égal à 2,7 kV/cm. Ce 
champ correspond encore à un type de régime ohmique et non à un régime de conduction de 
type Pool-Frenkel qui intervient pour des champs plus importants. Avec ce champ appliqué 



















FIG. 146 : Courbes de polarisation et de dépolarisation pour le nitrure d'aluminium élaboré par SPS en 
fonction du temps. 
 
La FIG. 147 présente les résultats obtenus en courant alternatif pour les échantillons AlN 
élaborés à différentes températures sous une pression de 50 MPa. Comme pour le carbure de 
silicium, cette figure permet de montrer que la densité influence fortement les propriétés 
électriques. 
 















































































































































FIG. 147 : Permittivité et facteur de dissipation diélectrique pour les échantillons d’AlN de densité 
croissante élaborés à 1500°C, 1550°C, 1600°C et 1700°C sous une pression de 50 MPa. 
 
L’augmentation de la densité et donc la diminution du taux de porosité conduisent à une 
diminution de la valeur de la constante diélectrique aux basses fréquences qui atteint la valeur 
de 12 pour l’échantillon le plus dense. Pour les échantillons de faible densité qui ont un 
pourcentage important de porosité, la permittivité est très élevée mais diminue quand la  
fréquence augmente, elle peut varier de 150 à 12 lorsque la fréquence passe respectivement de 
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100 Hz à 1 MHz. Les matériaux de faible densité sont sensibles aux basses fréquences. Dans 
certains cas, la constante diélectrique présente un pic pour des températures avoisinant les 
100°C. Il est possible que ces échantillons contiennent de l’eau ayant été absorbée puisque ces 
échantillons présentent majoritairement une porosité dite « ouverte ». La permittivité de l’eau 
est voisine de 80. La présence d’eau est particulièrement sensible à basse fréquence où 
différents phénomènes (phénomènes du type Maxwell-Wagner) peuvent prendre naissance. 
Malgré les précautions prises pour réaliser l’étuvage de nos échantillons, de l’eau semble 
demeurer et seule la caractérisation des échantillons fortement denses peut nous donner des 
informations significatives concernant l’AlN élaboré par SPS. 
 
Lorsque la densité du matériau augmente et devient proche de la densité théorique du nitrure 
d’aluminium, les propriétés électriques se stabilisent. La permittivité est affectée par la 
température mais pas par la fréquence. Il est très intéressant de noter que la constante 
diélectrique reste identique jusqu’à une température de 125°C au-delà de laquelle la constante 
diélectrique augmente sensiblement. Nous constatons que la permittivité diminue lorsque la 
densité du matériau augmente. En effet, elle passe respectivement de 15 à 12 lorsque la 
température de frittage passe de 1600°C à 1700°C. Cette différence peut trouver une 
explication dans la taille des grains. Par exemple, l’étude de l’influence de la taille de grain 
sur la permittivité relative de BaTiO3 établit que la permittivité augmente fortement jusqu’à 
une taille de grain de 1 µm au-delà de laquelle elle diminue [194]. Khor et al. [195] montrent 
que pour des échantillons d’AlN SPS, la constante diélectrique est fortement dépendante de la 
densité du matériau, elle augmente lorsque la densité augmente. Elle avoisine la valeur de 8,5 
qui est éloigné des valeurs que nous avons obtenues alors que le temps de palier est identique 
et que les températures sont du même ordre de grandeur. 
  
La variation du facteur de dissipation diélectrique du nitrure d’aluminium élaboré à 1700°C 
en fonction de la fréquence est présentée à la FIG. 148. Tan δ est fortement affecté par la 
fréquence. Par contre, il varie faiblement avec la température. L’allure de la courbe est 
identique à celle de l’échantillon élaboré à 1600°C. Un phénomène de relaxation semble 
apparaître vers 1 MHz. Cependant la chute de permittivité liée à ce phénomène de relaxation 
est très faible, elle passe de 14,3 à 13,8. La valeur minimale du facteur de dissipation 
diélectrique que nous obtenons se situe à 20 kHz et vaut 0,002. 
 














FIG. 148 : Facteur de dissipation diélectrique du nitrure d'aluminium élaboré à 1700°C sous une pression 
de 50 MPa. 
 
Contrairement au carbure de silicium élaboré par SPS dont les propriétés diélectriques sont 
très faibles, celles du nitrure d’aluminium SPS sont très élevées. Ce peut être un avantage 
important par rapport à l’AlN massique élaboré par frittage classique à l’aide d’ajouts de 
frittage, si elles ne diminuent pas fortement quand la température augmente. De plus, les 
résultats obtenus pour l’AlN SPS indiquent que le procédé d’élaboration SPS ne peut pas être 
tenu pour responsable des faibles propriétés diélectriques du SiC SPS fortement dense. 
 
4. Exploration d’autres potentialités du SPS 
 
En fonction de l’application visée, et tout en restant dans la même démarche que celle 
développée au chapitre II, c'est-à-dire la réalisation d’un revêtement multifonctionnel sur 
carbure de silicium, il a été tenté d’élaborer un échantillon multicouche AlN sur SiC à partir 
du procédé de frittage flash. 
 
a) Matériau bicouche SiC/AlN 
 
L’échantillon bicouche d’AlN sur SiC a été réalisé sous une pression de 40 MPa. Un 
échantillon de SiC a d’abord été élaboré (1750°C, 5min, 50MPa), il a subit un recuit à 800°C 
pendant 2h et un polissage. La poudre d’AlN a alors été pastillée sur le SiC et le cycle de 
frittage associé est présenté à la FIG. 149. 
 




FIG. 149 : Cycle de frittage de l'AlN sur le SiC SPS élaboré à 1750°C-5min-50MPa. 
 
Le temps de palier a été choisi très long pour permettre aux deux céramiques de pouvoir se 
fritter ensemble. Cependant, un léger choc a conduit à la détérioration de la pastille bicouche. 
La partie massique contenant l’AlN (épaisseur : 2 mm) s’est détachée du bicouche et seule 
une partie de la couche d’AlN est restée adhérente au SiC. Il apparaît évident que ce système 
AlN-SiC élaboré dans ces conditions est fragile en raison des contraintes internes lors du 
refroidissement. Nous avons essayé de quantifier cette fragilité par des essais d’indentation 
aussi bien dans le SiC que dans l’AlN. 
 
 
FIG. 150 : Micrographies de la porosité (à gauche) et d'une empreinte HV1 (à droite) du SiC. 
 
La FIG. 150 présente la porosité et un essai d’indentation réalisé dans le SiC revêtu AlN. La 
taille des pores est environ égale à 4 microns. L’essai d’indentation nous permet de voir 
comment le matériau s’enfonce sous la charge, on peut remarquer des zones cisaillées avec un 
glissement de matière. Comme nous l’avons vu dans l’étude des échantillons de SiC élaborés 
par SPS, la dureté est fonction de la porosité et donc de la densité. La mesure de dureté 
Vickers donne une valeur de 1200 Hv1. De plus, il a été observé d’une manière qualitative 
que la taille des empreintes pour une même charge diminue lorsqu’on se rapproche de 
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l’interface AlN-SiC. Il semble donc que le carbure de silicium se densifie plus en direction de 
l’interface. 
Pour le nitrure d’aluminium SPS, la température de frittage de 1600°C permet d’obtenir un 
matériau fortement dense. Afin de mesurer la dureté de l’AlN, une filiation de dureté a été 
effectuée du cœur vers l’interface (FIG. 151). Plus l’indentation est proche de l’interface, plus 
la dureté de l’AlN est faible. La variation de la dureté en fonction de la distance à l’interface 
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FIG. 151 : Filiation de microdureté de l'interface vers le coeur du matériau AlN. 
 
Dans la deuxième partie de la courbe (d > 400µm), le matériau garde des propriétés 
relativement constantes mais la dureté reste supérieure à celle mesurée pour l’AlN SPS 
massique. 
Ce changement peut avoir plusieurs origines. L’AlN proche de l’interface est moins dense 
qu’à cœur et nous avons pu constater l’apparition de très longues fissures dans la partie AlN 




FIG. 152 : Indentations réalisées à l'interface SiC-AlN (gauche) et dans l'AlN (droite). 
 
La FIG. 152 présente différentes indentations réalisées à l’interface et dans le matériau AlN. 
Nous constatons que le matériau bicouche se fissure plus facilement dans l’AlN que dans le 
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SiC. De plus, peu de porosités sont présentes dans la zone interfaciale. Cette zone semble être 
fortement dense. La figure de droite présente une indentation dans le matériau AlN à une 
distance de 100 µm de l’interface. L’apparition de fissures se réalise dans la direction de 
l’interface, indiquant que l’AlN est en tension. En effet, si l’AlN était en compression, les 
fissures se propageraient dans la direction parallèle à l’interface. Il semble donc que même si 
l’AlN présente un coefficient de dilatation proche de celui du SiC, il apparaît des contraintes 
très importantes proches de l’interface, mettant le matériau AlN en tension, et forcément le 
matériau SiC en compression, confirmant ainsi l’augmentation de dureté du SiC au fur et à 
mesure du rapprochement de l’interface. A noter que l’interface qui semble être fortement 
dense présente des caractéristiques mécaniques importantes puisque les indentations ne créent 
pas de délaminage à l’interface, les fissures se propageant essentiellement dans l’AlN. 
Il est possible de déterminer le KIC à partir de la fissuration lors d’un essai d’indentation, 
cependant la ténacité de ce matériau n’est pas isotrope vu les contraintes internes qui règnent 
aux abords de la zone interfaciale. 
 
 
FIG. 153 : Zone interfaciale présentant une zone mixte dans l'échantillon bicouche. 
 
Nous avons plus particulièrement tenté de caractériser la zone interfaciale proprement dite, 
pour savoir s’il existe une frontière franche ou bien une zone d’interdiffusion des deux 
matériaux. Une profilométrie linéaire transverse des éléments C, Si, Al, N, O a été effectué 
par EDX. Les gradients de concentration des éléments Al et Si nous permettent d’avancer 
qu’il existe une zone d’interdiffusion. La largeur de cette bande d’interdiffusion est environ 
égale à 4µm. On note aussi la présence en faible quantité d’oxygène principalement du côté 
AlN. L’échantillon de SiC est élaboré en premier lieu et présente à sa surface une porosité 
dont la taille est environ égale à 4 µm. La poudre d’AlN frittée par-dessus ce dernier peut 
contribuer à combler ces pores pour conduire à la formation d’une zone fortement dense du 
côté SiC. 
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Pour conclure, nous pensons que dans la zone interfaciale, le carbure de silicium est en 
compression et que le nitrure d’aluminium est en tension, ce qui expliquerait l’apparition de 
fissures dans le sens perpendiculaire au plan de couplage des deux matériaux. De plus, la zone 
interfaciale semble présenter une forte densité alors que du SiC est également présent. Ce 
carbure de silicium a subi une densification supplémentaire grâce à celle du nitrure 
d’aluminium. Cependant, la réalisation d’un revêtement d’AlN sur du SiC conduit à mettre les 
matériaux sous contraintes. Une alternative que nous avons explorée pour résoudre ce 
problème est l’élaboration de multicouches de mélange de poudres de composition variable 
AlN-SiC. 
 
b) Mélange de poudre 
 
Afin de s’affranchir de ce problème de fragilité au niveau de l’interface, des mélanges de 
poudres ont été réalisés. Différents comprimés d’épaisseur 2 mm et de diamètre 20 mm avec 
différentes proportions de SiC et d’AlN ont été réalisés. Enfin, un comprimé d’épaisseur 1 cm 
a pu être réalisé à partir de la composition chimique des différents comprimés présentés 
précédemment. Il en résulte un comprimé composé de 5 étages dont la couche initiale est de 
l’AlN à 100% et la couche finale du SiC à 100%. Le comprimé de 5 couches est réalisé après 
empilement de chaque composition de poudre les unes sur les autres, le tout étant fritté 
ensemble à 1750°C-5min-100MPa. Le comprimé ainsi obtenu est présenté à la FIG. 154. 
 
FIG. 154 : Architecture du comprimé 5 étages AlN-SiC en fonction de la composition massique de chaque 
couche. 
 
Le résultat majeur est que le comprimé ne se casse pas malgré différents chocs. Il semble 
donc que la réalisation d’un gradient de composition peut être une solution envisagable pour 
la réalisation d’un revêtement multicouche. Cependant, seules les propriétés mécaniques de 
chaque sous couche ont été étudiées à partir de tests d’indentation (microdureté et indentation 
instrumentée). 




FIG. 155 : Test d'indentation HV2 réalisé sur l'échantillon (AlN-25%-SiC-75% massique). 
 
Sur la FIG. 155, il est possible de voir que le mélange de poudre a été homogène puisque la 
microstructure présente une répartition homogène des particules d’AlN dans la matrice de 
SiC. Il est aussi possible de voir que le taux de porosité est faible, indiquant que le matériau 
composite obtenu est fortement dense. 
Des tests d’indentations ont été réalisés sur l’ensemble des échantillons entre la bordure et le 
centre de l’échantillon. Il n’apparaît aucune différence entre ces deux différentes zones pour 
l’ensemble des échantillons testés. 
 
FIG. 156 : Microdureté des échantillons composites en fonction de pourcentage massique d'AlN. 
 
La FIG. 156 présente la microdureté de chacun des échantillons en fonction de la composition 
chimique en masse des comprimés AlN-SiC. Il est intéressant de noter que la dureté varie 
avec la proportion en masse dans le matériau. La dureté semble suivre une loi des mélanges 
prenant en considération le SiC d’un côté et l’AlN de l’autre côté. Ainsi, si cette loi était 
valable, le comprimé 100% SiC présenterait une dureté estimée à 2600 Hv, or le comprimé 
SiC-100% présente une dureté de 1800 Hv. Il existe une composition massique limite pour 
laquelle la loi des mélanges est vérifié. Cette différence de valeur provient du fait qu’à cette 
température le SiC n’est pas dense à 100%, et donc sa dureté ne s’approche pas de la valeur 
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puisqu’à 1750°C sous 100MPa, la densité relative du nitrure d’aluminium est proche de 
100%. Il aurait été intéressant de faire varier la composition chimique pour des valeurs 
comprises entre 1 et 10% pour confirmer cette hypothèse. 
Nous avons également étudié le module d’Young de chacun des matériaux étudiés pour voir 
si cette tendance est aussi valable sur cette propriété. 
 
FIG. 157 : Module d'Young des échantillons composites en fonction de pourcentage massique d'AlN. 
 
La FIG. 157 présente les modules d’Young obtenus pour les échantillons composites AlN-SiC 
en fonction de la composition en masse de l’AlN. Nous obtenons la même tendance que 
décrite précédemment. Le module d’Young semble également suivre une loi des mélanges 
entre la valeur du nitrure d’aluminium dont la densité est proche de 100% et le module 
d’Young du SiC dont la densité est proche de 100%. La condition nécessaire pour que cette 
loi des mélanges soit vérifiée est qu’il faut que la densité du composite soit proche de la 
densité théorique ou bien que l’un des deux composés soit quasiment dense à 100% dans ces 
conditions de frittage pour jouer le rôle d’ajout de frittage. 
 
Des essais de nanoindentation ont donc été réalisés sur le comprimé à 5 couches avec des 
compositions variables SiC-AlN correspondant à celui présenté à la FIG. 154. La profondeur 
maximale de chaque empreinte est de 500 nm, afin de réaliser des indents les plus rapprochés 
possible (10µm) de part et d’autre des interfaces entre couches, sans qu’ils interagissent entre 
eux. La variation du module d’Young et de la dureté à travers le comprimé, mesurés en coupe 
transversale (FIG. 158), est de même type que celle observée précédemment de l’évolution de 
la microdureté dans chaque couche élaborée individuellement (FIG. 156 et FIG. 157). Les 
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celles des couches individuelles. Par contre, les valeurs de dureté sont plus élevées que celles 
des couches individuelles en raison d’un effet d’échelle induit par une charge plus faible 
nécessaire au rapprochement des indents autour des interfaces. Les mesures obtenues pour la 
couche de SiC présentent un large écart-type dû à la faible température de frittage et donc à la 
porosité importante de cette couche. Cela implique de prévoir dans le cadre d’une 
optimisation future un léger accroissement de cette température, tout en maintenant la 
compatibilité de celle-ci avec la température optimale de frittage SPS de l’AlN établie 
précédemment. Le résultat majeur obtenu avec le mélange de poudres fritté SPS est 
l’apparente continuité des propriétés mécaniques à travers les différentes interfaces entre 
couches de composition chimique différente. Il confirme la pertinence de l’hypothèse d’une 
loi des mélanges s’exerçant sur les propriétés mécaniques en fonction de la composition. 
 
FIG. 158 : Module d'Young et dureté d’un comprimé composé de 5 couches de différents mélanges 




Le procédé de Spark Plasma Sintering est un procédé très innovant qui ouvre de nouvelles 
perspectives à l’utilisation des matériaux céramiques. Il permet l’élaboration de tout type de 
matériaux avec et sans ajouts de frittage. Il est maintenant possible de créer des matériaux 
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composites qui n’ont jamais encore été élaborées. Même si les mécanismes de frittage font 
encore l’objet de nombreuses études, il est maintenant admis que le SPS permet de fritter des 
céramiques dans un temps très rapide avec une très grande reproductibilité et une grande 
maîtrise de la microstructure. Au cours de ce travail, nous avons élaboré des échantillons de 
carbure de silicium et de nitrure d’aluminium sans ajout de frittage. Nous avons fait varier la 
température et la pression pour obtenir des matériaux de différentes densités relatives dont 
certains ont été très proches de la densité théorique. Nous avons dans un premier temps étudié 
l’influence de ces deux paramètres sur la densité, nous avons ensuite caractérisé ces 
échantillons pour établir des relations microstructures/propriétés mécaniques et électriques. 
Il semble que la pression joue un rôle très important tant que la densité relative du matériau ne 
dépasse pas 95%. Nous avons établi qu’un doublement de la pression correspond à une 
différence de température de 26°C pour obtenir un matériau de densité identique. De plus, 
nous montrons que pour des pressions élevées, la vitesse de densification en fin de palier de 
frittage est supérieure dans le cas où la pression appliquée est la plus élevée. En effet, en 
considérant deux matériaux de densité relative identique élaboré avec deux pressions 
différentes (50 et 100 MPa) et deux températures dont la différence est de 26°C, la vitesse de 
densification sera plus élevée pour la pression appliquée la plus forte et la température la plus 
faible. Au-delà de 95% de densité relative, c’est la température qui semble être le paramètre le 
plus important. Ainsi grâce à un choix judicieux de températures et de pressions, il a été facile 
d’obtenir des échantillons dont la densité relative a été comprise entre 77% et 99%. De plus 
nous avons confirmé que la densité de pores diminue au fur et à mesure que la densification 
du matériau augmente ; par contre, la taille des pores augmente puis diminue jusqu’à leur 
disparition complète lorsque le matériau tend vers la densité théorique. 
L’analyse structurale du matériau ne laisse apparaître aucune texture dans le plan de passage 
des électrons dans le moule en graphite. Le spectre de diffraction des rayons X des 
échantillons est identique à celui de la poudre utilisée quelle que soit la densité du produit 
final. De plus, il n’y a pas de transformation allotropique dans la gamme de pressions et de 
températures que nous avons utilisées. 
L’étude du comportement mécanique des échantillons en fonction de leur densité relative 
montre qu’elle influence fortement le module d’Young, la dureté et la ténacité. Le module 
d’Young et la dureté augmentent quand la densité relative du matériau augmente. Par contre, 
la ténacité diminue quand la densité relative augmente. Ce comportement mécanique 
s’explique grâce à l’étude énergétique réalisée à partir des données de nanoindentation. Pour 
une même charge, l’énergie restituée pendant la phase de déchargement est identique quelle 
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que soit la densité relative du matériau. Par contre, l’énergie apportée pendant la phase de 
chargement augmente quand la densité relative diminue. Ainsi, la quantité d’énergie dissipée 
dans le matériau augmente quand la densité diminue. Les échantillons à faible densité 
dissipent l’énergie sous forme de déformation plastique alors que les échantillons à forte 
densité dissipent cette énergie essentiellement sous forme de fissuration. 
L’étude des propriétés électriques a révélé un comportement étonnant du SiC SPS dont on 
attendait une résistivité supérieure à celle du SiC élaboré par Boostec pour l’échantillon de 
densité relative équivalente. En effet, la résistivité est de l’ordre de 5.103 Ω.cm qui est très 
largement inférieure à 106 Ω.cm, la résistivité du SiC Boostec. Les caractéristiques 
diélectriques du SiC traduisent également un comportement éloigné d’un diélectrique parfait, 
plutôt résistif que capacitif. Le nitrure d’aluminium pour sa part présente des propriétés 
électriques très intéressantes et largement supérieures à celles de l’AlN élaboré par frittage 
naturel avec une résistivité de l’ordre de 1016 Ω.cm. Les propriétés diélectriques attestent d’un 
comportement essentiellement capacitif indiquant que les pertes diélectriques dues à la 
conduction sont négligeables dans le matériau. 
Enfin, des perspectives prometteuses se révèlent de l’élaboration de mélanges SiC-AlN par 
SPS dont les propriétés mécaniques semblent suivre une loi des mélanges en fonction de la 
composition. Il reste à approfondir le paramétrage du procédé de frittage en terme de 
température, de pression et de vitesses de refroidissement pour atteindre le meilleur 
compromis en raison de caractéristiques physiques différentes des deux céramiques. Il sera 
intéressant de voir si les propriétés diélectriques de ce type de multicouches à base de 
mélange suivent aussi une loi identique et si l’on peut obtenir un multimatériau à la fois à 
gradient de propriétés mécaniques et électriques. 
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IV. Eléments de réponse aux attentes technologiques 
 
En réponse à la problématique de dissipation d’énergie à l’aide de matériaux céramiques 
isolants électriques dans les futurs convertisseurs de puissance haute température-haute 
tension, présentée au chapitre I, deux voies ont été explorées au cours de ce travail : la mise 
au point d’un revêtement multifonctionnel pour augmenter la résistivité du carbure de silicium 
fritté et l’élaboration de céramiques massiques par un nouveau procédé de frittage, le Spark 
Plasma Sintering. 
 
A. Mise au point d’un revêtement multifonctionnel 
 
Comme présenté en conclusion du chapitre II, le revêtement multifonctionnel optimisé 
possède des propriétés mécaniques et d’adhérence satisfaisantes pour l’application visée. 
Cependant, le revêtement doit posséder des propriétés électriques compatibles avec le cahier 
des charges défini au chapitre I. 
Afin de déterminer les propriétés électriques de nos revêtements, des caractérisations à 
différentes échelles ont été réalisées ; localement avec la méthode conductive-AFM, et plus 
globalement avec des mesures plus conventionnelles de mesure de permittivité, de facteur de 
dissipation de pertes et de résistivité. 
Nos revêtements sont de nature résistive mais localement, il apparaît des hétérogénéités de 
conduction liées à des hétérogénéités chimiques. Un traitement thermique à une température 
de 900°C est à proscrire car il fait chuter les propriétés électriques du revêtement. Pour garder 
l’aspect résistif de nos films, il est conseillé d’utiliser nos revêtements brut de déposition. 
Grâce aux mesures électriques plus globales, nous avons obtenu une permittivité relative de 8 
qui correspond à la valeur trouvée dans la littérature pour ce type de revêtement. Cependant, 
contrairement aux données bibliographiques, elle chute autour de 10 kHz pour atteindre la 
valeur de 3. Ce phénomène de relaxation est à éviter car le facteur de dissipation est très élevé 
et donc les pertes diélectriques plus importantes. Cependant pour les basses fréquences 
(autour de 100 Hz), le facteur de dissipation est faible et avoisine 0,01 indiquant le caractère 
diélectrique du revêtement. 
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La résistivité ( revêtementρ ) déterminée sous une tension de 100 V atteint 1013 Ω.cm. Mais cette 
résistivité peut varier d’un ordre 4 en fonction de la zone étudiée pour atteindre 109 Ω.cm, les 
plus faibles valeurs pouvant provenir de la présence d’oxygène dans le revêtement. 
Pour un revêtement de résistivité 1013 Ω.cm, les résistances du substrat en SiC fritté et du 
revêtement sont égales si l’épaisseur du revêtement est 107 fois plus petite que l’épaisseur du 
substrat, sachant que la résistivité du SiC Boostec est égale à 106 Ω.cm. La résistivité de 
l’ensemble revêtement sur carbure de silicium fritté ( SiCrevêtement /ρ ) sera donc une fonction du 










+++= ρρρ / , 




lρρ ≈/ . 
Donc si l’épaisseur est de l’ordre de la dizaine de micromètres et que l’épaisseur du substrat 
est de l’ordre du millimètre, le rapport entre les deux est de l’ordre de 102 à 103. Dans ce cas, 
la résistivité de l’ensemble est essentiellement due à la résistance du revêtement qui est 104 à 
105 fois plus grande, il en ressort une résistivité de l’ensemble de 1011 Ω.cm. Dans ce cas, 
l’objectif d’augmenter la résistivité du carbure de silicium élaboré par Boostec Industries a été 
pleinement satisfait. Même dans le cas défavorable où la résistivité est égale à 109 Ω.cm, la 
résistivité de l’ensemble (substrat + revêtement) atteint 107 Ω.cm qui reste supérieure d’une 
décade à la résistivité du SiC Boostec. 
A la vue des propriétés diélectriques et de résistivité, la fonction visée par le revêtement reste 
pour l’instant très intéressante car la permittivité relative du revêtement est largement 
inférieure à celle du carbure de silicium fritté qui est égale à plusieurs milliers. Ainsi selon la 
loi de répartition des champs, nous avons : .interfaced'chargesReRe +×=× SiCSiCvêtementvêtement EE εε  
Dans le cas d’une interface parfaite, les charges à l’interface sont nulles. Cela indique que le 
revêtement supportera seul la majeure partie de la tension. Il doit posséder une très grande 
rigidité diélectrique. Nos revêtements possèdent une rigidité variant entre 100 et 200 kV/mm. 
Les rigidités diélectriques de nos revêtements et des couches minces sont en général 
largement supérieures aux rigidités diélectriques des matériaux massifs qui avoisine la dizaine 
de kV/mm. Cependant, la valeur de la tension de claquage reste relativement faible par 
rapport au cahier des charges qui vise une tenue diélectrique comprise entre 8 et 25 kV. La 
tension de claquage la plus élevée que nous avons pu obtenir sur un échantillon métallisé 
(diamètre 3 mm) est de 1,4 kV pour un revêtement de 5 µm d’épaisseur. Cependant la 
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disparité des résultats montre que plus la taille de la métallisation est importante et plus la 
chance de rencontrer un défaut susceptible de conduire à la rupture du revêtement sera élevée. 
Donc à fin d’atteindre la limite basse du cahier des charges fixés par Alstom, il faut obtenir 
une épaisseur de 30 µm si la rigidité diélectrique suit une loi linéaire dans cette gamme 
d’épaisseur, et 100µm pour atteindre la limite haute. Les tensions de claquage visées par le 
cahier des charges induisent des épaisseurs de revêtement trop importantes que le procédé de 
type PECVD ne permet pas d’obtenir sauf avec des temps de traitement excessifs 
incompatibles avec l’industrialisation. 
Nos revêtements trouveront des applications potentielles non pas dans l’électronique de 
puissance, mais plus simplement en électronique basse tension ou en microélectronique. Des 
technologies comme la voiture électrique où les transistors doivent être refroidis et où les 
tensions appliquées sont largement plus faibles (quelques dizaines de volts) qu’en 
électronique de puissance peuvent présenter un intérêt pour l’utilisation de nos revêtements 
isolants électriques. Il faudrait également déterminer les propriétés thermiques d’un tel 
revêtement pour montrer qu’elles ne sont pas néfastes pour l’ensemble substrat + revêtement 
même si la résistance thermique d’un revêtement aussi fin doit être négligeable. 
 
B. Elaboration de céramiques massiques 
 
Le nouveau procédé de Spark Plasma Sintering a donné entièrement satisfaction lors de 
l’élaboration de céramiques massiques. Ce procédé permet de fritter des céramiques par 
l’application simultanée d’une pression mécanique sur les poussoirs du moule en graphite, et 
par le passage d’un fort courant électrique chauffant le moule par effet joule. Grâce à ce 
nouveau procédé, il est relativement facile de contrôler la microstructure du matériau fritté. 
Ainsi, nous avons élaboré des échantillons de carbure de silicium et de nitrure d’aluminium 
sans ajouts de frittage de différentes densités. Après avoir étudié l’influence de ces paramètres 
sur la densité du produit final, nous avons pu mettre en évidence que la pression joue un rôle 
très important pour une densité relative inférieure à 95%, au-delà de laquelle, la température 
devient le paramètre majeur. L’étude structurale effectuée par XRD nous montre que les 
phases en présence sont identiques à celles de la poudre initiale. Le procédé SPS ne favorise 
donc pas l’émergence d’une phase par rapport à une autre. Par ailleurs, les différences, qui 
existent entre les échantillons élaborés par ce procédé et ceux obtenus par frittage 
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conventionnel avec des ajouts de frittage, sont essentiellement dues à la formation de 
composés définis ou de phases aux joints de grain. 
La campagne de caractérisation s’est d’abord orientée vers l’étude des propriétés mécaniques 
des matériaux déterminées à partir d’essais d’indentation. Les propriétés mécaniques étudiées 
sont la dureté, le module d’Young et la ténacité. Elles sont fortement dépendantes de la 
densité relative du matériau nous indiquant qu’il existe une relation directe entre densité et 
propriétés mécaniques. La dureté augmente fortement quand la densité relative tend vers la 
densité théorique du matériau. Ainsi, les valeurs de dureté atteintes pour les matériaux de 
densité proche des matériaux obtenus par frittage conventionnel convergent vers des valeurs 
identiques, 2200 HV pour le SiC, et 1300 HV pour l’AlN. Le module d’Young suit la même 
tendance pour atteindre dans le cas des matériaux proches de la densité théorique des valeurs 
de 415 GPa pour le carbure de silicium et 335 GPa pour le nitrure d’aluminium. 
La ténacité quant à elle décroît lorsque la densité du matériau augmente, cela indique que le 
matériau se fissure plus facilement lorsqu’il tend vers la densité théorique. Afin d’expliquer 
l’ensemble des comportements mécaniques, nous avons étudié les énergies mises en jeu au 
cours d’un essai d’indentation instrumenté. Il apparaît que l’énergie emmagasinée pour une 
même charge est plus importante pour des matériaux de faible densité et donc diminue 
lorsque la densité du matériau augmente. Cela se traduit physiquement par une profondeur 
atteinte plus faible pour une charge donnée dans le cas de matériaux plus denses. Par contre 
l’étude de la quantité d’énergie restituée lors de la phase de déchargement montre qu’elle 
varie très faiblement. Pour une même charge, la quantité d’énergie restituée reste quasiment 
identique quelle que soit la densité relative du matériau. La quantité d’énergie dissipée est 
donc plus importante dans le cas de matériau faiblement dense. Cette dissipation d’énergie se 
réalise plus facilement par déformation plastique. Cette déformation plastique est liée au fait 
que la matière peut glisser et s’enfoncer plus facilement dans les pores alors que dans le cas 
d’un matériau fortement dense, le bridage mécanique pousse le matériau à dissiper l’énergie 
sous forme de fissuration. C’est pourquoi la ténacité chute lorsque la densité du matériau 
augmente. Même si les propriétés mécaniques en terme de résistance à la fissuration sont 
fortement améliorées lorsque la densité diminue, il est maintenant établi qu’un matériau 
poreux ne permet pas une bonne dissipation de la chaleur, il se comporte plutôt comme un 
isolant thermique. Ainsi par rapport à l’application visée, il est peu judicieux d’utiliser des 
matériaux poreux comme refroidisseur pour l’électronique de puissance. 
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La fonction première que doit remplir le refroidisseur est l’isolation électrique. L’étude des 
propriétés électriques des différentes céramiques SPS élaborées nous permet donc d’établir 
leur vocation à satisfaire cette fonction. 
Comme nous l’avons vu aux chapitres I et III, les propriétés du SiC Boostec sont trop faibles 
pour l’application visée avec une résistivité de 106 Ω.cm. La volonté première de l’utilisation 
du SPS est l’élaboration de céramiques massiques sans ajouts de frittage pour espérer 
augmenter les propriétés d’isolation électrique sachant que les ajouts de frittage peuvent 
influencer dans une large mesure les propriétés électriques. 
Les échantillons de SiC SPS présentent des propriétés électriques fortement dépendantes de la 
densité du matériau. Lorsque la densité relative diminue la résistivité augmente. Cette 
résistivité est une résistivité composite qui n’est pas la résistivité réelle du matériau puisqu’il 
est constitué de porosités ouvertes et/ou fermées. La résistivité réelle du matériau ne peut 
réellement être déterminée que lorsque ce dernier tend vers la densité théorique. La résistivité 
maximale que nous avons pu mesurer est de 107 Ω.cm pour un échantillon de densité relative 
de 78%. Pour des densités relatives supérieures à 78%, la résistivité chute fortement pour 
atteindre 103 Ω.cm pour un échantillon dont la densité relative avoisine celle du SiC élaboré 
par Boostec. 
Même si dans le protocole expérimental de l’élaboration de céramiques par SPS, nous 
utilisons des feuilles de graphite jouant le rôle de lubrifiant solide. La diffusion de ces 
impuretés dans le matériau est négligeable. De plus, les phases en présence sont 
rigoureusement identiques à celles de la poudre utilisée. Nous mettons donc en cause la nature 
même de la poudre, c'est-à-dire sa pureté chimique. De nombreuses impuretés comme le fer et 
l’aluminium ou encore du carbone libre sont présentes et peuvent être responsables de ces 
faibles propriétés électriques. Si tel est le cas, alors le bore utilisé pour élaborer le SiC 
Boostec est fortement bénéfique pour le matériau. De plus, la formation aux joints de grains 
de la phase B4C aurait tendance à nous indiquer que le carbone pourrait être responsable des 
faibles propriétés d’isolation électrique. En SPS, le bore étant absent, le carbone se retrouve 
dans le matériau sous forme de carbone libre. Cependant, nous constatons qu’en fonction de 
la température, les énergies d’activation sont différentes en fonction de la densité indiquant 
que les mécanismes élémentaires de conduction sont différents en fonction de la densité du 
matériau. Il est donc possible que la densification du matériau induise une transformation aux 
joints de grains responsable de cette faible résistivité des échantillons fortement denses. La 
résistivité des échantillons faiblement denses diminue avec la température, alors que celle du 
SiC SPS très dense reste constante autour de 103 Ω.cm. A noter qu’à 220°C, le SiC Boostec et 
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le carbure de silicium SPS fortement dense présente des résistivités équivalentes. Les valeurs 
très élevées de facteur de dissipation indiquent des pertes essentiellement par conduction. Les 
permittivités sont également très élevées, mais associées à un angle de pertes important, elles 
n’ont pas de réelle signification d’un point de vue diélectrique. Nous pensons que la qualité 
chimique de la poudre est à l’origine des faibles propriétés électriques. Il faudra donc 
améliorer la qualité de la poudre pour qu’elle devienne de pureté électronique. Ainsi, nous 
pouvons classer ces matériaux dans la catégorie des semi-conducteurs. Il est évident que les 
SiC SPS élaborés tout comme le SiC Boostec ne peuvent pas trouver d’application comme 
refroidisseur en électronique de puissance sans une amélioration des propriétés électriques et 
notamment de la résistivité. 
Comme pour le carbure de silicium, les différentes températures et pressions, que nous avons 
utilisées pour élaborer le nitrure d’aluminium, ont permis l’obtention de matériaux de densités 
différentes. Les échantillons de nitrure d’aluminium les plus denses sont de couleur noire 
alors qu’en règle générale, le nitrure d’aluminium commercial se situe dans une gamme de 
gris-beige. Nous n’avons pas pu trouver d’explication à ce phénomène. L’analyse XRD laisse 
apparaître un matériau constitué de la même phase que celle présente dans la poudre, il s’agit 
de nitrure d’aluminium hexagonal. La pureté des échantillons AlN est donc égale à celle de la 
poudre utilisée. L’étude des propriétés mécaniques montre qu’elles sont également 
dépendantes de la densité relative du matériau. 
Par rapport à l’application visée, le nitrure d’aluminium élaboré par SPS peut être envisagé 
pour substrat pour refroidisseur d’un point de vu électrique. Nous disposons d’une très grande 
résistivité qui atteint quasiment 1016 Ω.cm. Les propriétés diélectriques du matériau 
(permittivité et angle de pertes) sont en accord avec les propriétés d’isolation électriques 
souhaitées : une permittivité relative faible et un angle de perte le plus petit possible. 
Cependant, la stabilité de ces propriétés diélectriques est fortement dépendante de la densité 
du matériau.  Les matériaux les moins denses présentent des permittivités et des angles de 
pertes variant dans une large gamme en fonction de la fréquence. L’échantillon le moins 
dense présente une permittivité pouvant atteindre 350 à 60°C pour une fréquence de 100 Hz 
avec tan delta atteignant 100 à 90°C pour un signal électrique de fréquence 1 kHz. Il apparaît 
donc nécessaire d’utiliser des échantillons fortement denses car ils présentent les meilleures 
propriétés diélectriques qui sont relativement stables en fonction de la fréquence. Tan δ 
avoisine 0,1 pour 100 Hz et 0,002 pour des fréquences supérieures à 10 kHz. 
L’étude des propriétés diélectriques de ces matériaux en température confirme la nécessité 
d’utiliser des matériaux fortement denses. Pour les matériaux à densité élevée, les propriétés 
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diélectriques sont très stables jusqu’à une température de 120°C. A partir de cette 
température, la permittivité et le tan delta augmentent très légèrement. Cependant, même à 
cette température, les propriétés d’isolation électrique sont excellentes. Il faudra donc 
caractériser ces échantillons à des températures plus élevées pour observer leur comportement 
électrique à plus hautes températures. 
Au-delà de l’ensemble des caractérisations que nous avons pu effectuer et des résultats très 
positifs que nous avons pu obtenir, la littérature laisse apparaître des propriétés de 
conductibilité thermique plus faibles que celles généralement rencontrées pour l’AlN réalisé 
avec des ajouts de frittage. Ainsi, dans une étude récente présentée par Khor et al. [196], les 
propriétés de conductibilité thermique de l’AlN SPS sans ajouts de frittage sont comparés à 
des échantillons élaborés par SPS en présence d’ajouts de frittage. 
  
FIG. 159 : Densité relative et conductivité thermique des échantillons d'AlN avec et sans ajouts de frittage 
en fonction de la température de frittage. 
 
Ils ont également fait varier le nombre de cycles de frittage (1 à 2 fois) subis par l’échantillon 
et la durée de palier de frittage (1min et 3 min). La FIG. 159 présente les densités relatives 
obtenues en fonction de la température de frittage, de la durée du palier et du nombre de 
cycles subis par l’échantillon un cycle répété 2 fois pour une durée de palier de 3 minutes est 
noté (3+3) dans la figure. Nous constatons que l’échantillon « AlN single » qui correspond à 
nos conditions de frittage, présente une conductivité thermique inférieure à 60 W/m.K. Mais, 
la densité relative de cet échantillon AlN single est toujours inférieure à 95%. Or nous 
obtenons des échantillons de densité relative supérieure. Nous remarquons donc qu’un faible 
pourcentage de porosité influence fortement la conductivité thermique.  
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Dans le cadre de ce travail, nous avons pu déterminer les propriétés physico-chimiques, 
structurales, mécaniques et électriques de différents matériaux en couches minces élaborées 
par PECVD et massiques élaborés par Spark Plasma Sintering en réponse à la problématique 
haute température-haute tension des futurs convertisseurs de puissance. 
 
Le génie des procédés présenté au travers de l’étude de l’influence des différents paramètres 
contrôlables donne une vision globale de l’effet de chacun d’eux sur les caractéristiques des 
matériaux obtenus. Ainsi, dans le cas de l’élaboration de couches minces par PECVD, nous 
avons pu montré la dualité phase gazeuse-température du substrat qui permet de transmettre 
l’énergie à notre système. Au-delà de la nature même de la CVD assistée plasma qui rend la 
phase gazeuse extrêmement réactive, la température du substrat joue un rôle primordial 
lorsque cette dernière devient supérieure à la température de début de réaction entre les 
précurseurs qui peut représenter la frontière entre PECVD et PACVD. 
Pour les matériaux massiques élaborés par SPS, là encore, nous avons pu appréhender 
l’influence de chacun des paramètres de procédé par une approche microstructure/propriétés. 
Il apparaît que la densité relative du matériau élaboré reste certainement l’un des éléments les 
plus importants responsables des changements des propriétés de ces matériaux. La qualité de 
la poudre joue également un rôle important notamment sur les propriétés électriques des 
matériaux. De plus, elle peut également être à l’origine d’une meilleure aptitude au frittage de 
ces céramiques accentuant le chauffage par effet joule à la jonction entre particules. Les 
mécanismes de frittage font encore l’objet de nombreuses études. Même si le procédé de 
frittage flash contient le terme de Spark Plasma faisant référence à la création de plasma à la 
connexion entre des poudres, l’hypothèse d’une température plus importante au centre du 
moule en graphite semble aujourd’hui gagner du terrain pour expliquer les températures de 
frittage plus faibles par rapport aux procédés de frittage conventionnels. 
Pour les deux procédés, il semble que l’optimum des propriétés recherchées afin de répondre 
aux différents critères, notamment de résistance mécanique, est obtenu en maximisant 
l’énergie transmise au système, qu’elle soit thermique, mécanique ou électromagnétique. 
 
D’un point de vue électrique, nous avons pu mettre en évidence le rôle défavorable des 
impuretés présentes dans la poudre de frittage responsable de faibles propriétés électriques 
pour des céramiques à vocation d’isolant et l’influence néfaste de la présence d’oxygène dans 
le réseau cristallin des revêtements. 
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Les propriétés électriques des couches minces à base d’AlN élaborées sont intéressantes pour 
des applications d’isolation électrique basse tension et donc pas réellement adaptées pour 
l’électronique de puissance. Les propriétés électriques du SiC massique élaborés par SPS 
classe ce matériau dans la famille des semi-conducteurs. Par contre le nitrure d’aluminium 
élaboré par ce même procédé semble être très prometteur par rapport à l’application visée. 
Cependant, il est nécessaire d’utiliser des matériaux les plus denses possibles pour stabiliser 
les propriétés électriques et pour obtenir des propriétés de conductivité thermique élevées afin 
de satisfaire la fonction de refroidisseur. Il conviendra de plus de s’assurer que l’AlN SPS 
dense ne présente pas de chute majeure de résistivité en fonction de la température jusqu’à 
400°C, réel handicap de l’AlN de frittage conventionnel en raison des ajouts de frittage. 
 
Enfin différentes tentatives d’élaboration de matériaux céramiques composites bi-couche ou 
de mélanges de poudres SiC-AlN montrent que la technique de frittage flash permet 
l’élaboration directe de matériaux composites. Cependant, les contraintes induites au 
refroidissement sont très importantes. Il faut trouver une solution pour essayer de limiter une 
fragilisation accrue des céramiques SPS composites liée à des coefficients de dilatation 
différents entre les matériaux cofrittés et à des refroidissements relativement rapides inhérents 
au procédé. 
 
Même si les deux procédés étudiés au cours de ce travail peuvent être qualifiés de très 
innovants, ils n’en demeurent pas moins des outils de laboratoire qu’il faut arriver à maîtriser. 
Le procédé de PECVD semble souffrir de grandes hétérogénéités physiques en surface 
(croissance, épaisseur, cristallinité, composition…) liées à l’architecture de l’appareillage. 
Dans tous les cas, une phase d’optimisation doit être réalisée pour obtenir de grandes surfaces 
ayant des propriétés identiques. 
Le procédé de frittage flash ouvre d’excellentes perspectives pour l’élaboration et la maîtrise 
de la microstructure de céramiques ou de matériaux composites grâce au procédé 
exceptionnel de chauffage et à l’aisance de contrôle des différents paramètres. Sa mise en 
œuvre est largement moins compliquée que le développement d’une bonne formulation pour 
le frittage conventionnel par exemple. C’est pourquoi, il devient un outil très puissant et très 
performant dans la recherche et le développement de nouveaux matériaux aux caractéristiques 









Les futurs convertisseurs de puissance dans le domaine du ferroviaire devront répondre à la 
problématique haute température-haute tension. Elle nécessite la recherche de nouveaux 
substrats à hautes propriétés diélectriques et thermiques pour l’isolation et le refroidissement 
des puces. En réponse à cette problématique, un revêtement d’AlN sur du SiC fritté et des 
matériaux céramiques massiques AlN et SiC sans ajouts de frittage ni liants organiques, ont 
été élaborés respectivement par PECVD et Spark Plasma Sintering. 
Les caractérisations physico-chimiques, structurales, mécaniques et électriques mettent en 
évidence l’effet de la dualité phase gazeuse/température du substrat sur les propriétés des 
revêtements élaborés à partir des précurseurs. 
L’étude des céramiques massiques permet d’établir des relations microstructure/propriétés 
mécaniques et électriques, la densité relative et la qualité de la poudre utilisée étant les 
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The future conversion systems to be used in electric railways must satisfy high temperature 
and high voltage requirements. This new technology needs research of new substrates with 
high dielectric and thermal properties for the insulation and the cooling of the chips. In this 
context, two different ways were explored: a coating of AlN on conventionally sintered SiC 
and massive ceramics materials AlN and SiC without any additives or organic binders. They 
have been elaborated respectively by PECVD and Spark Plasma Sintering. 
The physicochemical, structural, mechanical and electrical characterisations highlight the 
duality between the sparkling phase and the substrate temperature on the properties of the 
coatings elaborated from two precursors. 
The study of the massive ceramics is owing to establish some relations between 
microstructure and physical properties, the relative density and the chemical purity of the 
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